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La palabra material proviene del latín materialis y hace referencia a todo aquello 
perteneciente o relacionado con la materia, es decir, con la realidad primaria de la que 
están hechas las cosas. Debido a lo amplio del concepto material, posee diferentes usos 
según el contexto. En el campo de la ciencia e ingeniería puede definirse un material 
como “una sustancia, un elemento químico o un compuesto, con cualidades físicas, 
químicas, térmicas, mecánicas, eléctricas, ópticas y/o magnéticas útiles para 
desarrollar una determinada función” [1]. 
Desde la prehistoria, la raza humana se ha provisto de materiales que existían en 
su entorno y estaban a su alcance, seleccionando aquéllos que les eran útiles para 
labores de caza, construcción, pesca, protección, vestimenta y supervivencia. Uno de los 
grandes hitos en el desarrollo de la humanidad fue descubrir que el hombre tenía la 
capacidad de cambiar la naturaleza de los materiales [2]. Tal ha sido el impacto de los 
materiales en la raza humana, que algunas etapas de la civilización han sido 
denominadas por el tipo de material utilizado: edad de piedra, edad de cobre, edad de 
bronce y edad de hierro [2]. Más recientemente, se puede citar el importante rol jugado 
por el acero en las distintas etapas de la revolución industrial, o por los semiconductores 
en el desarrollo de los dispositivos electrónicos, que han impulsado una de las 
revoluciones científico-tecnológicas de mayor impacto en nuestra sociedad. 
Debido al papel relevante que fueron adquiriendo los materiales en el desarrollo y 
bienestar de la sociedad, nació durante la década de los 50 en las universidades de 
EE.UU. y bajo el contexto de la guerra ideológica llevada a cabo contra la extinta Unión 
Soviética, la disciplina de la ciencia de materiales dentro de las áreas de la metalurgia 
y de la física del estado sólido. Ésta se podría definir como una “ciencia 
multidisciplinar que se ocupa del estudio de la síntesis, el procesado, la estructura, las 
propiedades y el rendimiento de nuevos materiales” [3, 4]. Esta área multidisciplinar 
abarca distintas ramas de la ciencia, como son la química, que se centra en el estudio de 
la estructura y las propiedades de la materia en función de su composición atómica, la 
física, que permite determinar las propiedades macroscópicas del material, la 
tecnología, que realiza el aprovechamiento práctico del conocimiento científico 
obtenido por la química y la física, y la ingeniería, que empleando la tecnología es 





materiales, los términos material, funcionalidad y aplicación están estrechamente 
relacionados y constituyen el eje central de la investigación y el desarrollo en esta área 
del conocimiento. 
El avance en la ciencia de materiales ha venido impulsado por la necesidad de 
crear materiales con propiedades claramente mejoradas respecto a las de los materiales 
tradicionales y capaces de satisfacer nuevas demandas tecnológicas o sociales. Esto ha 
sido posible gracias al importante desarrollo científico-tecnológico que ha permitido 
relacionar las propiedades macroscópicas de los materiales con su estructura y 
composición a nivel microscópico, posibilitando con ello la modificación de éstas, 
adaptándolas y optimizándolas a los usos requeridos [3]. Todo ello ha dado lugar al 
desarrollo de los denominados materiales avanzados. Debido a la alta complejidad que 
es a menudo inherente a su fabricación, son habitualmente materiales costosos, aunque 
el valor añadido que presentan los hace generalmente muy competitivos. Como 
ejemplos de este tipo de materiales, podríamos citar entre muchos otros: 
• Superaleaciones o aleaciones de alto rendimiento. Son aleaciones metálicas que 
poseen gran resistencia mecánica, a la fatiga térmica y a la fluencia a altas 
temperaturas, así como estabilidad química frente a la corrosión y oxidación [5]. 
Están basadas generalmente en Co, Ni o Fe, de estructura austenítica (fcc), y 
contienen cantidades importantes de otros metales, tales como Cr, Al, Ti, Mo, Nb, 
Ta, Rh o Hf [6-8]. Son utilizadas en la industria aeroespacial, química y naval; 
especialmente en la fabricación de componentes de turbinas que soportan altas 
temperaturas, como por ejemplo, palas de motores a reacción. Se podrían mencionar 
las superaleaciones Hastelloy A, Hastelloy B, Inconel, Nimonic 90, Incoloy y René 
41. 
• Biomateriales. Son sustancias inertes diseñadas para ser implantadas dentro de un 
sistema vivo, con el objetivo de reemplazar y/o restaurar los tejidos y sus funciones 
[9, 10]: 
 Aleaciones metálicas, de alta resistencia al desgaste y a la fractura, para ser 
utilizadas en prótesis ortopédicas, marcapasos, coronas dentales, tornillos, placas 
de soldaduras óseas, placas maxilofaciales, estents, catéteres, etc. (aleaciones Ti-





 Polímeros, de alta elasticidad y maleabilidad, usados como tendones y 
musculatura artificial, piel artificial, implantes reabsorbibles, en el curado de 
heridas, el suministro de drogas, etc. (Polietileno tereftalato PET, Polimetil-
metacritalto PMMA, politrimetileno-carbonato PTMC, Naylon, colágeno, 
celulosa). 
 Cerámicas, con resistencia al desgaste y a la corrosión, tenacidad, alta resistencia 
a la compresión y un acabado final fino, utilizadas como prótesis de rodillas, 
piezas dentales, estructuras óseas, etc. (ZrO2, Al2O3, Ca10(PO4)6(OH)2 
(hidroxiapatita o HA)). 
• Fibras ópticas. Están compuestas por hilos muy finos de vidrio o material plástico 
que permiten la transmisión de pulsos de luz a gran distancia con velocidades 
similares a las de ondas de radio y superiores a las del cable convencional. Son 
utilizadas en telecomunicaciones, ya que permiten enviar una gran cantidad de datos 
y no se ven afectadas por las interferencias electromagnéticas. La fuente de luz puede 
ser láser o led [11]. 
• Fibras sintéticas. Están formadas, por ejemplo, por finos filamentos de carbono 
(fibras de carbono) o poliamidas (kevlar), que poseen excepcional resistencia 
mecánica, baja densidad y alta rigidez. Son utilizadas en la industria aeroespacial y 
aeronáutica, militar, de bienes de consumo (material deportivo), etc. [12, 13]. 
Mención aparte merecen los denominados materiales nanoestructurados o 
nanomateriales [14], que engloban a todos aquellos que están constituidos por 
elementos estructurales de dimensiones inferiores a 100 nm en al menos una de sus 
direcciones [15]. En este campo se incluyen los agregados atómicos y partículas de 
hasta 100 nm de diámetro, las fibras con diámetros inferiores a 100 nm, las láminas 
delgadas de espesor inferior a 100 nm, los nanoporos y los materiales compuestos 
conteniendo a algunos de estos elementos. El enorme interés creado por estos materiales 
tiene su origen en las propiedades que presentan, que son en general muy superiores y a 
menudo diferentes de las de los mismos materiales obtenidos con tamaños superiores. 
Esto es debido a que sus dimensiones son del orden o menor que algunas de las 
longitudes críticas que determinan una propiedad, tal como la longitud de Fermi del 





Los campos de aplicación de los nanomateriales son muy amplios, abarcando 
prácticamente a todos los sectores socio-económicos. El avance en dicha área está 
estrechamente relacionado con la nanotecnología que, gracias a la aparición y evolución 
de nuevas técnicas de caracterización e incluso de manipulación a nivel atómico-
molecular, ha posibilitado un mejor conocimiento de las nanoestructuras y sus 
propiedades, y un mayor control de las rutas de síntesis que emplean una aproximación 
“bottom-up”. A día de hoy, ejemplos claros de nanomateriales puedan ser los 
compuestos provenientes del carbono, como son los nanotubos, nanohilos, nanofibras, 
fullerenos, grafeno y fluorano, con una amplia gama de aplicaciones en tejidos, 
sensores, electrodos en baterías, catalizadores, células solares, dispositivos fotónicos, 
lubricantes, biosensores, polímeros conductores, etc. Además, otro tipo de 
nanomateriales, como nanopartículas (TiO2, Cu, Al, Au), materiales nanoporosos, 
puntos cuánticos y nanocelulosa, están siendo ampliamente utilizados, incluso 
sustituyendo a materiales convencionales muy instaurados en la industria [14]. 
 
1.2. Clasificación de los materiales. 
La ciencia de materiales abarca el estudio de materiales de muy diversa índole, 
por lo que siempre se ha puesto un especial énfasis en clasificarlos de una manera más o 
menos exhaustiva. Tradicionalmente, se han clasificado atendiendo a su origen, ya sea 
natural (minerales, vegetales o animales) o artificial/sintético (provenientes de materia 
orgánica o inorgánica), aunque en el campo de los materiales avanzados es más común 
clasificarlos por sus propiedades y aplicaciones en materiales funcionales y estructurales 
[16]. Los primeros son aquellos capaces de realizar funciones, tanto sensibles como de 
respuesta, en procesos o dispositivos gracias a sus propiedades químicas, eléctricas, 
magnéticas u ópticas. Los estructurales, por su parte, son empleados principalmente en 
virtud de sus propiedades mecánicas en aplicaciones que requieren soportar cargas, que 
en muchos casos pueden ser bastante complejas. 
Sin embargo, la clasificación más extendida y aceptada se basa en la estructura 
atómica y composición química que son las responsables de las propiedades que poseen 
[4]. Los materiales pueden dividirse en: 
• Materiales metálicos. Constituidos por uno o varios elementos metálicos y, a 





Poseen un elevado grado de ordenamiento de sus átomos y una alta compactación, 
una elevada ductilidad y resistencia a la fractura, además de otras propiedades físicas 
interesantes, como altas conductividades eléctrica y térmica. Se pueden citar, por 
ejemplo, las aleaciones ligeras basadas en Al, Mg o Ti, los aceros especiales, las 
aleaciones superplásticas, los metales refractarios, las superaleaciones basadas en Co, 
Ni, Fe, etc. 
• Materiales cerámicos y vítreos. Constituidos por elementos metálicos y no metálicos, 
y estructuralmente menos compactos que los metales. Destacan mecánicamente por 
su elevada rigidez y dureza, pero les penaliza su alta fragilidad y baja plasticidad. 
Contrariamente a los metales, son generalmente buenos aislantes eléctricos y 
térmicos. Además, son más resistentes químicamente a las altas temperaturas y a los 
ambientes corrosivos. Se pueden citar entre otras, las cerámicas estructurales, tales 
como Al2O3, ZrO2, SiC o Si3N4, y las electrocerámicas que engloban a los materiales 
cerámicos ferroeléctricos, piezoeléctricos, semiconductores, superconductores, etc. 
• Materiales poliméricos. Constituidos principalmente por compuestos orgánicos 
basados en carbono, hidrógeno y otros elementos no metálicos, como nitrógeno, 
azufre, fósforo, etc. Poseen estructuras moleculares de cadena larga, habitualmente 
con un esqueleto de cadena carbonada, que presentan un mayor o menor grado de 
entrecruzamiento. Son materiales poco densos, malos conductores eléctricos y 
químicamente inertes. Teniendo en cuenta su baja densidad, las propiedades 
mecánicas por unidad de masa son comparables a las de los metales y cerámicas. La 
principal desventaja es que se degradan a temperaturas no muy elevadas. Estos 
materiales se dividen en termoplásticos (Nylon, polietileno, PVC, PET), 
termoestables (baquelita, melanina, resina epoxi) y elastómeros (caucho, poliuretano, 
neopreno). 
• Materiales compuestos. Frecuentemente, es imposible alcanzar todas las 
especificaciones físicas, químicas y/o mecánicas requeridas para una determinada 
aplicación empleando un material constituido por una única fase. Sin embargo, esto 
sí es posible utilizando una combinación de dos o más materiales, distinguibles física 
y/o químicamente, con propiedades distintas pero complementarias [4]. En la 
mayoría de los casos, el material compuesto está constituido por un material 





Este material de refuerzo permite aumentar la resistencia mecánica, la tenacidad o la 
rigidez, aunque en otras ocasiones se utiliza para modificar otro tipo de propiedades 
químicas o físicas, como la conductividad térmica, la resistividad eléctrica o las 
propiedades ópticas. La matriz suele ser una fase monolítica continua y los 
materiales de refuerzo son generalmente fibras o partículas dispersas, aunque otras 
morfologías más diversas, tales como mallas, cintas o láminas, también se utilizan. 
Los materiales compuestos suelen clasificarse de acuerdo con la naturaleza de la fase 
mayoritaria en [17]: 
a) Materiales compuestos de matriz polimérica (PMCs, Polymer Matrix Composites), 
siendo los más comunes los constituidos por resinas poliméricas reforzadas con 
fibras de carbono, ampliamente utilizados en la industria aeronáutica. 
b) Materiales compuestos de matriz metálica (MMCs, Metal Matrix Composites), 
que suelen sustituir a los de matriz polimérica cuando se requiere, por ejemplo, una 
mayor resistencia a la temperatura o mayores conductividades eléctrica y/o térmica. 
c) Materiales compuestos de matriz cerámica (CMCs, Ceramic Matrix Composites), 
que pueden emplearse, entre otras, en aplicaciones estructurales a alta temperatura, 
así como en ambientes corrosivos. Habitualmente suelen ser materiales cerámicos 
reforzados con fibras cortas de SiC, BN, etc. A diferencia de lo que ocurre con los 
materiales de matriz polimérica, donde el refuerzo se añade para aumentar la 
resistencia y la rigidez, en los de matriz cerámica tiene como principal finalidad 
aumentar la tenacidad de fractura. 
 Los próximos apartados se centran en el campo de los materiales cerámicos y, 
particularmente, en el de las cerámicas estructurales, ya que constituyen el componente 
principal de los materiales compuestos desarrollados en la presente tesis doctoral. 
 
1.3. Cerámicas avanzadas. 
El origen del uso de la cerámica se remonta a la dominación del fuego por el ser 
humano, al observar que el suelo arcilloso se podía conformar si se humedecía, mientras 
que quedaba endurecido tras extinguirse una hoguera. Este hallazgo condujo a la 
elaboración de objetos ornamentales y funcionales. Los primeros vestigios encontrados 
del uso de la cerámica (figuras ornamentales religiosas y funerarias) se remontan a 





cerámicos data del período Neolítico (6.400 a.C.), cuando se hizo necesario poseer 
recipientes para almacenar el agua y el excedente de productos obtenidos de la 
agricultura [17, 18]. 
El uso de la palabra cerámica para definir este tipo de materiales fue introducido 
por el arqueólogo Giovanni Battista Passeri en una obra impresa en Venecia en 1768, si 
bien en el siglo XVI Antonio de Nebrija ya empleó el término “ceramion”, procedente 
de los términos griegos “keramikós” y “keramiké” que designaban originariamente al 
barrio de los alfareros o ceramistas de la antigua Atenas, y que significaba literalmente 
“sustancia quemada” [18]. Aunque tradicionalmente el término cerámico se atribuía a 
todo tipo de material producido mediante el uso de la arcilla, hoy en día designa a una 
amplia gama de materiales, que según Korach engloba a “cualquier producto 
manufacturado, compuesto de materia sólida, inorgánica, no metálica, conformada en 
frío y consolidada por el calor” [19]. 
Los materiales cerámicos se han clasificado tradicionalmente en función de 
diversas características, como la cristalinidad (cristalinos, a su vez monocristalinos o 
policristalinos, parcialmente cristalinos y amorfos) o la permeabilidad relacionada con 
la porosidad (permeable, impermeable y semi-impermeable). Sin embargo, la 
clasificación más extendida los agrupa atendiendo a su funcionalidad [20-22]. Una 
primera subdivisión puede realizarse entre cerámicas tradicionales y cerámicas 
avanzadas. Las primeras fabricadas a partir de materias primas de yacimientos 
naturales tienen como base principal a los silicatos. Estas cerámicas tradicionales se 
emplean generalmente en el ámbito doméstico, entre las que se pueden citar los 
elementos estructurales empleados en la construcción (ladrillos, tejas, bovedillas, 
termoarcilla, clinkers), la loza, la porcelana de mesa y artística, la cerámica sanitaria, los 
pavimentos y revestimientos, los esmaltes y fritas y los refractarios comunes. 
Las cerámicas avanzadas, denominadas también frecuentemente técnicas o 
ingenieriles, están fabricadas con materias primas artificiales mediante procesos que 
intentan conseguir una alta pureza, un elevado control de la microestructura y una 
mejora de sus propiedades físicas y químicas. Para ello, las materias primas artificiales 
son sometidas a un importante procesado químico, llevándose a cabo su conformado y 
sinterizado en equipos tecnológicamente sofisticados, que incluyen a menudo la 





de grado fino y materiales altamente puros y densos (aproximadamente 99% de la 
densidad teórica del material) [23]. 
Estos materiales cerámicos avanzados se caracterizan por poseer excelentes 
propiedades mecánicas bajo condiciones extremas de tensión, altas resistencias al 
desgaste, a las altas temperaturas y a los ambientes corrosivos o excelentes propiedades 
eléctricas, magnéticas u ópticas. Todas estas propiedades acompañadas de una densidad 
relativamente baja hacen que sus campos de aplicación sean muy numerosos. 
Atendiendo a estas aplicaciones, estas cerámicas avanzadas se pueden clasificar en [24, 
25]: 
• Estructurales. Poseen óptimas propiedades termomecánicas, que incluyen un 
elevado carácter refractario (estabilidad estructural a alta temperatura), una elevada 
resistencia a la termofluencia (conservación de las propiedades mecánicas a alta 
temperatura) y una importante resistencia al choque térmico. Esto junto con una 
buena resistencia al desgaste y al ataque químico, las hacen idóneas para la 
fabricación de elementos estructurales y componentes que necesiten soportar altos 
niveles de carga, altas temperaturas o ambos requerimientos simultáneamente. Son 
utilizadas como componentes de motores, quemadores o intercambiadores de calor, 
como recubrimientos en la industria aeroespacial, en el sellado mecánico, en 
rodamientos, etc. La elevada dureza que presentan, así como su resistencia a la 
abrasión hace que sean ampliamente utilizadas en la industria del mecanizado.  
• Funcionales. Engloban prácticamente al resto de materiales cerámicos y pueden ser 
empleadas en un amplísimo rango de aplicaciones y dispositivos. Las aplicaciones de 
un grupo importante de estas cerámicas están relacionadas con sus propiedades 
eléctricas, magnéticas u ópticas, de ahí que, como ya se ha indicado con anterioridad, 
se engloben bajo la denominación de electrocerámicas. Como ejemplos de 
aplicaciones, se pueden citar, los sensores piezoeléctricos (Pb(Zr,Ti)O3), los 
resonadores dieléctricos (BaO-Re2O3-TiO2), los termistores PTC ((Ba,La)TiO3), los 
condensadores en multicapa ((Ba,Sr)TiO3), los sistemas electroópticos 
((Pb,La)(Zr,Ti)O3) o los imanes permanentes (BaFe12O19). Por otra parte, no hay que 
olvidar una familia importante de cerámicas funcionales con importantes 
aplicaciones en medicina gracias a que son biocompatibles y/o biactivas. Estos 





característico la hidroxiapatita, son generalmente empleados en la fabricación y la 
fijación de implantes óseos y dentales. 
1.3.1. Cerámicas estructurales. 
Las cerámicas avanzadas estructurales se pueden clasificar, a su vez, en: 
a) Cerámicas oxídicas (blancas), tales como Al2O3, BeO, Ce2O3, TiO2 o ZrO2. 
b) Cerámicas no oxídicas, tales como carburos (B4C, SiC, TiC), nitruros (Si3N4, AlN, 
BN, TiN) o boruros (BN, TiB2, ZrB2, HfB2). Los sialones (Si-Al-O-N) son también 
considerados como cerámicas no oxídicas a pesar de la presencia de oxígeno en su 
estructura, ya que están basados en la estructura del Si3N4, en donde algunos de los 
Si4+ están sustituidos por Al3+ y algunos de los N3- por O2-. 
Al igual que para el resto de materiales y tal como se indicó con anterioridad, las 
aplicaciones de las cerámicas estructurales requieren unas especificaciones técnicas que 
no son posibles de alcanzar con una cerámica constituida por un único componente. Es 
por ello que se ha generalizado el uso de los materiales compuestos de matriz cerámica, 
formados al menos por dos constituyentes de distinta composición y/o morfología que, 
combinados, forman un material con propiedades optimizadas en relación con aquéllas 
que poseen los componentes individuales. La fase minoritaria de refuerzo, que suele ser 
también cerámica, puede presentar una morfología en forma de polvo o de fibra. 
Los materiales compuestos buscan principalmente aumentar la tolerancia frente a 
los defectos que frecuentemente generan la rotura (fallos catastróficos) de las cerámicas 
monolíticas. La alúmina, por ejemplo, la cerámica estructural más utilizada, posee una 
baja resistencia a la fractura, que se puede mejorar considerablemente fabricando un 
material compuesto en el que partículas finas de ZrO2 se dispersan uniformemente en la 
matriz de Al2O3 [26]. A veces, el componente cerámico mayoritario es combinado con 
otros de origen metálico [27-29], cuando se requiere aumentar en una mayor proporción 
la tenacidad y la resistencia a la fractura en aplicaciones que no demandan temperaturas 
demasiado elevadas. 
Las cerámicas estructurales más estudiadas y utilizadas tienen como componentes 
principales al Si3N4, SiC, ZrO2 y Al2O3. Estas se emplean, por ejemplo, como 
componentes en rodamientos (bolas, rodillos, discos de rodadura), placas de desgaste, 





componentes en la industria del petróleo, filtros para metales fundidos, componentes en 
cámaras de precombustión, medios de molienda, etc. Otros materiales cerámicos 
estructurales se están utilizando como abrasivos superduros (B4C, BN), componentes de 
toberas de cohetes (TiB2), crisoles y electrodos para metales fundidos (ZrB2), 
componentes de herramientas de corte (WC, TiC, TiN, Ti(C,N)) o en aplicaciones que 
requieren la manipulación de metales fundidos no ferrosos (SiAlON). 
Tabla 1.1. Mecanismos de aumento de tenacidad en materiales cerámicos. 
Mecanismo ∆KIC  (MPa·m1/2) 
Ejemplo de  
material Limitaciones 
Transformación  
tenaz ∼15-20 Mg-PSZ; HfO2 Tmáx < 900 K 
Desviación  
de grieta ∼1-3 Al2O3, Zafiro Baja tenacidad 
Microfisuración ∼2-4 Al2O3, ZrO2, Si3N4/SiC 
Tmáx < 1300 K,  
resistencia mecánica 
Fibras ∼25-30 C/C, SiC/C,  SiC/SiC, Al2O3/SiC 
Oxidación, procesado,  
interfases, recubrimiento 
Whiskers ∼15 Si3N4/Si3N4, Si3N4/SiC 
Tmáx < 1500 K,  
oxidación, interfases 
Ligamentos  
resistentes ∼1-2 Al2O3 Baja tenacidad 










Tmáx < 1300 K,  
oxidación 
 
Las cerámicas avanzadas estructurales se diseñan y procesan para obtener una 
microestructura de grano fino y una alta densificación, con el fin de alcanzar un nivel 
bajo de defectos del orden de las micras, en contraposición con las cerámicas 
estructurales tradicionales con tamaños de defectos milimétricos. Esto induce una 
mayor resistencia mecánica, si se atiende a la expresión (1.1) desarrollada por Griffith 









        (1.1) 
Siendo σ, la tensión aplicada al material; Y, una constante adimensional que depende de 
la geometría de la carga y de la configuración geométrica de la grieta; a, el tamaño del 
defecto a partir del cual se genera la grieta; E, el módulo de Young del material y γ, la 





dependerá de un valor intrínseco E y de la calidad del procesado, que determina el 
tamaño a del defecto. 
Los principales progresos en las prestaciones mecánicas y en la reproducibilidad 
de las propiedades de los materiales cerámicos se han logrado gracias a la mejora 
continuada de los procesos de fabricación y de acabado final y a un preciso diseño 
microestructural [31-34]. Esto ha permitido aumentar sobre todo la resistencia a la 
fractura y la tenacidad a partir de diversos mecanismos, tales como la desviación de 
grietas, el micro-agrietamiento, la transformación tenaz o la adición de fases 
secundarias dispersas (tabla 1.1) [35, 36]. 
 
1.4. Carburos y nitruros de metales de transición. 
Tanto carbono como nitrógeno forman compuestos con la mayoría de los 
elementos de la tabla periódica. Sin embargo, los términos carburo y nitruro se aplican 
sólo a aquellos compuestos formados con elementos de menor o similar 
electronegatividad. Dependiendo de la diferencia de electronegatividad, que determina 
también el tipo de enlace químico, se obtienen: 
• Carburos y nitruros covalentes con elementos de similar electronegatividad (B, Si, 
Al, P, Ga, In, Tl). 
• Carburos y nitruros iónicos con los elementos menos electronegativos (grupos IA, 
IIA y IIIB). 
• Carburos y nitruros intersticiales con los elementos de las series tempranas de los 
metales de transición que poseen una electronegatividad pequeña en comparación 
con C y N (grupos IVB (Ti, Zr, Hf), VB (V, Nb, Ta) y VIB (Cr, Mo, W)) [37-39]. 
• Carburos y nitruros “intermedios” con algunos de los metales de transición de los 
grupos VIIB y VIIIB (Mn, Fe, Co, Ni), que al ser de menor tamaño que los de los 
grupos IVB, VB y VIB, presentan estructuras más complejas que las de los 
intersticiales. 
Cada uno de estos grupos posee propiedades físicas, químicas y mecánicas 
específicas. La mayoría de los carburos y nitruros intersticiales de los grupos IVB, VB y 
VIB, que son la base de los materiales compuestos desarrollados en la presente tesis, 





aplicaciones tecnológicas e industriales, debido a una óptima combinación de 
propiedades [40]. Aunque serán detalladas en una sección posterior, se podría destacar 
una alta temperatura de fusión, una elevada dureza, una buena conductividad térmica, 
una aceptable resistencia a la oxidación, una baja resistividad eléctrica y una alta 
resistencia a la fractura transversal [41, 42]. Los siguientes apartados estarán centrados 
en esta familia de compuestos. 
1.4.1. Estructura y enlace químico. 
La elevada diferencia de electronegatividad y de tamaños existente entre carbono 
y nitrógeno y los metales de transición de los grupos IVB, VB y VIB, posibilita la 
formación de estructuras basadas en empaquetamientos compactos de los elementos 
metálicos, en cuyos huecos intersticiales se introducen los elementos ligeros C y N. La 
presencia de esta estructura compacta metálica es la responsable de que el enlace 
químico en estos carburos y nitruros presente una importante contribución de carácter 
metálico. Por otra parte, los enlaces en estos compuestos poseen también un 
significativo porcentaje de carácter covalente, debido a la fuerte interacción localizada 
entre los orbitales “d” de los metales de transición y los orbitales “p” de C y N [43]. Por 
último, la diferencia de electronegatividad hace que el enlace tenga además, aunque en 
menor medida, una componente iónica, siendo ésta mayor en nitruros que en carburos, 
como consecuencia de la mayor electronegatividad del N. 
Los carburos y nitruros intersticiales presentan estructuras cristalinas y 
estequiometrías simples. Hägg [38, 44] sistematizó de manera empírica las estructuras 
de los carburos, nitruros, boruros y haluros de los metales de transición en función de la 
relación entre el radio del elemento no metálico (NM) y el del metal de transición (Mt), 
R = r(NM)/r(Mt). Para valores de R < 0,59, se obtienen estructuras sencillas que pueden 
ser descritas por empaquetamientos de los átomos metálicos con secuencias 
ABCABC… (cúbica compacta, fcc), ABAB… (hexagonal compacta, hcp) o AA… 
(hexagonal simple, hex) con los átomos ligeros ocupando posiciones intersticiales. 
Teniendo en cuenta las dimensiones de los intersticios en estos empaquetamientos, el 
elemento no metálico puede ocupar los huecos octaédricos (los tetraédricos son 
demasiado pequeños) de las estructuras fcc y hcp y los prismáticos trigonales de la 
hexagonal simple. Para valores de R > 0,59, todos los huecos son demasiado pequeños, 





valor de esta relación es inferior a 0,59 para la casi totalidad de los carburos y nitruros 
de los metales de transición de los grupos IVB, VB y VIB. En el caso del cromo, que se 
encuentra en el límite, se obtienen estructuras más complejas con diferentes 
estequiometrías. 
Tabla 1.2. Valores de la relación R de radios atómicos para los carburos y nitruros de 
los metales de transición de los grupos IVB, VB y VIB. 
IVB VB VIB 
Ti-C 0,526 V-C 0,576 Cr-C 0,609 
Ti-N 0,504 V-N 0,553 Cr-N 0,584 
Zr-C 0,483 Nb-C 0,530 Mo-C 0,556 
Zr-N 0,463 Nb-N 0,508 Mo-N 0,534 
Hf-C 0,486 Ta-C 0,529 W-C 0,553 
Hf-N 0,467 Ta-N 0,508 W-N 0,531 
 
En esta familia de carburos y nitruros intersticiales se observan principalmente 
tres tipos estructurales. La ocupación de todos los huecos octaédricos de un 
empaquetamiento cúbico compacto fcc da lugar a una estructura tipo NaCl que es muy 
común entre los monocarburos y mononitruros de los metales de transición de los 
grupos IVB y VB. Esta estructura se caracteriza por un empaquetamiento cúbico 
compacto también en la subred no metálica de C o N. La ocupación, por su parte, de la 
mitad de los huecos octaédricos del empaquetamiento hexagonal compacto hcp genera 
una estructura hexagonal con estequiometría Mt2C o Mt2N habitual entre los carburos y 
nitruros de los metales de transición de los grupos VB y VIB. En este caso, la subred no 
metálica presenta un empaquetamiento hexagonal simple. A temperatura ambiente, las 
estructuras que se observan para esta estequiometría están relacionadas con distintos 
ordenamientos en la disposición de los átomos de C o N. Sin embargo, las fases Mt2C o 
Mt2N de alta temperatura presentan generalmente una estructura donde los átomos de C 
o N están distribuidos al azar. Por último, la ocupación de los huecos prismáticos 
trigonales de la estructura hexagonal simple, que genera también un empaquetamiento 
hexagonal simple para C o N, produce la estructura tipo WC, que se encuentra en 
algunos de los carburos y nitruros de los metales del grupo VIB. Casos particulares 
ocurren para los mononitruros de Ta y Nb, que poseen a temperatura ambiente una 
estructura hexagonal que se caracteriza por empaquetamientos de los átomos metálicos 
con una secuencia AABBAABB que presentan huecos octaédricos y prismáticos 
trigonales. No obstante, para estos sistemas existen fases mononitruros de alta 





temperatura ambiente de todos estos carburos y nitruros intersticiales de los grupos 
IVB, VB y VIB. 
La tabla 1.3 muestra también que la estructura de los metales de transición es 
distinta de la que presentan sus correspondientes carburos y nitruros. Si el metal tiene 
una estructura hcp, forma carburos y nitruros en los que la subred metálica es sin 
embargo cúbica compacta y no hexagonal compacta. Por el contrario, si tiene una 
estructura cúbica centrada en el cuerpo (bcc), que posee sólo huecos tetraédricos de 
pequeña dimensión que no permiten acomodar a los átomos de C o N, puede formar 
carburos y nitruros, en donde la subred metálica puede ser tanto cúbica (fcc) como 
hexagonal (hcp o hex). Queda claro que la estructura no es sólo consecuencia directa de 
los tamaños relativos de los átomos, sino que debe jugar también un papel importante el 
efecto estabilizador de la interacción C-Mt o N-Mt para un determinado poliedro de 
coordinación. 
Tabla 1.3. Estructura y grupo espacial de simetría (GES) de los metales de transición, 
carburos y nitruros de los grupos IVB, VB y VIB estables a temperatura ambiente. 
 IVB VB VIB 
Metales 





bcc; Im3m Zr Nb Mo 
Hf Ta W 
Carburos 
TiC fcc;  
Fm-3m 
VC  fcc; Fm-3m  Cr7C3 hex; Pnma  
ZrC NbC fcc; Fm-3m MoC hex; P-6m2 
HfC TaC  fcc; Fm-3m WC  hex; P-6m2 
 
V2C hcp; Pbcn Cr23C6 fcc; Fm-3m 
Nb2C hcp; Pbcn  Mo2C hcp; P63/mmc  
Ta2C hcp; P-31m W2C hcp; P-31m 
Nitruros 
TiN fcc;  
Fm-3m 
VN fcc; Fm-3m CrN fcc; Fm-3m 
ZrN NbN  hcp; P63/mmc  MoN  hcp; P63/mmc  
HfN TaN hcp; P63/mmc WN hex; P-6m2 
 
V2N hcp; P-31m Cr2N hcp; P-31m 
Nb2N hcp; P-31m Mo2N tetra.; I41/amd 
Ta2N hcp; P63/mmc W2N fcc; Pm-3m 
 
Engel-Brewer [45] explicó estas estructuras en función del número de electrones 
de valencia en los metales de transición. Las estructuras con átomos en coordinación 12 
(fcc y hcp) pasan a coordinación 8 (bcc) y 6 (hexagonal y cubica simple) al aumentar el 
número de estos electrones, como consecuencia de una menor necesidad de 
coordinación para completar su deficiencia electrónica. Por ello, en los metales de 





electrones de valencia, se observa esta tendencia en la estructura, que pasa de hcp para 
Ti, Zr y Hf a bcc para V, Nb, Ta, Cr, Mo y W (tabla 1.3). Si se extiende esta teoría a los 
carburos y nitruros, la presencia de C o N de mayor electronegatividad en la estructura 
induce una disminución de la densidad electrónica de valencia de los metales, causando 
una transformación estructural inversa desde estructuras menos coordinadas a otras de 
mayor coordinación [39, 46]. 
Una característica estructural relevante en los monocarburos y mononitruros 
cúbicos es la existencia de un rango importante de no estequiometría. La concentración 
de vacantes en la subred no metálica de C y N puede llegar en algunos casos a valores 
en torno al 50 %. Igualmente, se han observado composiciones super-estequiométricas 
en algunos mononitruros, aunque nunca en monocarburos [40]. Aunque es menos 
común, también se han detectado defectos puntuales en la red metálica, pero en todo 
caso, en concentraciones muy inferiores. Incluso, para una misma estructura, es posible 
encontrar vacantes en ambas subredes [40]. Asimismo, se ha observado orden a corto y 
largo alcance en las vacantes cuando existe un número elevado de las mismas [47, 48], 
lo que puede afectar de manera no despreciable a las propiedades de estos compuestos 
[49, 50]. Tampoco hay que olvidar que el número de vacantes y defectos en general, 
viene determinado en parte por la ruta de síntesis empleada [44, 51-53]. 
Tabla 1.4. Parámetros reticulares de los monocarburos y mononitruros cúbicos de los 
metales de transición de los grupos IVB y VB [54, 55]. 
IVB a(A) IVB a(A) 
TiC 4,327 VC 4,156 
TiN 4,242 VN 4,139 
ZrC 4,693 NbC 4,488 
ZrN 4,578 NbN* 4,393 
HfC 4,638 TaC 4,455 
HfN 4,525 TaN* 4,334 
          *Estructura de alta temperatura 
 
La similitud estructural de estos monocarburos y mononitruros, junto con la 
semejanza en tamaños y estructuras electrónicas, hace posible la existencia de 
solubilidad prácticamente completa entre ellos, dando lugar a la formación de 
soluciones sólidas tipo carburo y nitruro de dos metales de transición. Para los 
monocarburos sólo existe una excepción, el sistema VC-ZrC [56], que presenta una 





los respectivos parámetros reticulares (tabla 1.4). A su vez, los mononitruros cúbicos 
presentan también solubilidad completa, a excepción de los sistemas VN-ZrN y VN-
HfN, debido nuevamente a la gran disparidad de los parámetros de red de los extremos 
de las series. Un caso especial ocurre con TaN y NbN, ya que al ser la estructura cúbica 
estable a alta temperatura, se restringe su solubilidad con cualquier otro de los nitruros 
cúbicos de los metales de transición de los grupos IVB y VB [57]. Por último, la 
solubilidad entre monocarburos y mononitruros cúbicos para formar carbonitruros es 
también amplia en la mayoría de los casos, a excepción del ZrC, que no es estable en 
presencia de nitrógeno, especialmente a elevadas temperaturas, y del VN como 
consecuencia de su pequeño parámetro reticular [37] (tabla 1.4). Por el contrario, como 
consecuencia de la diferencia estructural, los monocarburos y mononitruros hexagonales 
de los metales de transición del grupo VIB poseen solubilidades muy pequeñas con 
aquéllos de los grupos IVB y VB de estructura cúbica. Cabe destacar que aunque existe 
un mononitruro de Cr estable de estructura fcc, éste al igual que los mononitruros de W 
y Mo no son refractarios, por lo que no presentan interés desde el punto de vista de 
aplicaciones estructurales a alta temperatura. 
1.4.2. Síntesis. 
Los carburos y nitruros intersticiales de metales de transición pueden obtenerse 
por diversos procedimientos dependiendo de la morfología, tamaño de partícula y 
pureza deseada [40]. Aunque para determinadas aplicaciones el material deba ser 
empleado en forma monolítica, de fibra o de recubrimiento, en la mayoría de los casos, 
se requiere la síntesis previa del mismo en forma de polvo [40]. A continuación se 
exponen algunos de los métodos de preparación más utilizados en la obtención de estos 
compuestos: 
• Reacción directa [37, 58-60]. Los nitruros pueden ser preparados mediante la 
nitruración directa de los metales, así como a partir de óxidos (i.e. Ta2O3, V2O3, 
TiO2) y otros precursores que contengan el metal de transición (oxyhaluros, 
complejos oxoamónicos (NH4VO3), sales sódicas, sales amónicas, hidruros (HfH2), 
etc.), empleando amoníaco o mezclas de N2/H2 a temperaturas en torno a los 1200ºC. 
Además, también pueden usarse otro tipo de precursores que posean nitrógeno, como 






• Reducción carbotérmica. [58] La síntesis de los carburos se realiza frecuentemente a 
partir de la reducción de los óxidos de los metales de transición empleando carbón 
como agente reductor y elevadas temperaturas (1500ºC-2400ºC), que van a depender 
de la naturaleza del metal. La atmósfera de trabajo es generalmente inerte, aunque la 
presencia de H2 puede favorecer el proceso de reducción. Algunas veces se utilizan 
hidrocarburos (metano, etano, propano) como fuente de carbono, aunque se prefiere 
el uso de carbón de mayor área superficial, ya que incrementa la velocidad de la 
reacción de manera sustancial. A modo de ejemplo, indicar que TiC y TaC se han 
obtenido mediante reacción de TiO2 y Ta2O3 con C en presencia de H2 a 
temperaturas en torno a 1000-1500ºC [62, 63] y 1700ºC, respectivamente. Los 
nitruros pueden obtenerse también por este método utilizando una atmósfera reactiva 
de N2, así como los carbonitruros ajustando adecuadamente la cantidad de carbono 
en la mezcla inicial [37, 60, 64]. 
Debido a las elevadas temperaturas que requieren estos procesos, los materiales 
así sintetizados son sometidos a una etapa posterior de molienda para obtener menores 
tamaños de partícula y una distribución lo más uniforme posible. Claras ventajas de 
estos procesos son el empleo de una materia prima barata, el alto rango de aplicabilidad 
y la producción de polvos con escasa agregación. Sin embargo, posee ciertos 
inconvenientes, como la existencia de impurezas, la homogeneidad limitada y la 
dificultad de obtener partículas submicrométricas. 
• Síntesis por reacciones de auto-propagación de alta temperatura (SHS, Self-
Propagating High-Temperature Synthesis) [65, 66]. Este método de síntesis 
aprovecha el elevado carácter exotérmico de las reacciones de formación de carburos 
y nitruros a partir de los elementos. La aplicación de una fuente de calor en un punto 
de la mezcla reactiva, que ha sido previamente homogeneizada y compactada, genera 
un frente de propagación que recorre la muestra en pocos segundos transformando a 
su paso los reactivos en el producto deseado. Se ha establecido empíricamente que 
una condición necesaria, aunque no suficiente, para que este tipo de reacciones se 
produzca es que la temperatura adiabática (Tad) de la misma sea superior a 1800 K 
[66]. Esta temperatura, que mide la capacidad de auto-calentamiento de una mezcla 
de reacción necesaria para la creación de un frente estable de propagación, se define 





una reacción exotérmica asumiendo que no hay pérdida de calor con el medio 
circundante. 
La temperatura adiabática se determina a partir de la entalpía de reacción (∆Hf,298) y 
del calor molar específico (Cp) de los productos en condiciones normales (p = 1 atm, 
T = 298.15 K) mediante la ecuación: 
dTCH ad
T
pf ⋅=∆ ∫298298,         (1.2) 
Si la alta temperatura alcanzada debido a la reacción exotérmica produce la fusión 
parcial o completa de los productos, así como cualquier otro cambio de fases, es 
necesario modificar la expresión anterior introduciendo las entalpías de las distintas 
transformaciones y la capacidad calorífica de las distintas fases implicadas [66]: 









pf ∫∫∫ +∆++∆+=∆ νβα298298,
(1.3) 
Siendo α y β, dos fases diferentes del producto; Tt, la temperatura de la 
transformación de fase α-β; ∆Ht, la entalpía de la transformación de fase α-β; Tm, la 
temperatura de fusión de la fase β; υ, la fracción de fase β fundida y ∆Hm, el calor 
latente de fusión de la fase β. 
Tabla 1.5. Temperatura adiabática de la reacción de formación a partir de los 
elementos de distintos carburos y nitruros [40, 67-69]. 
IVB Tad (K) VB Tad (K) VIB Tad (K) Otros Tad (K) 
TiC 3210 VC 3180 Cr3C2 957 SiC 1800 
TiN 4900 VN 3500 Cr2N 1690 Si3N4 4300 
ZrC 3900 NbC 2810 Mo2C 957 B4C 1000 
ZrN 4900 NbN 3500 Mo2N 1095 BN 3700 
HfC 3900 Nb2N 2670 WC 1083 AlN 2900 
HfN 5100 TaC 2700     
  TaN 3360     
  Ta2N 3000     
 
En la tabla 1.5 se exponen las temperaturas adiabáticas para diversos carburos y 
nitruros refractarios de los grupos IVB, VB y VIB, así como para Si, B y Al [67]. 
Como puede apreciarse, los carburos y nitruros del grupo VIB poseen una Tad 





Mediante este método, los carburos son preparados en atmósfera inerte (Ar, He), 
mientras que los nitruros y carbonitruros se sintetizan en atmósfera de N2. Un 
problema que puede presentarse en la obtención de estos compuestos por esta 
metodología es la presencia de un remanente de reactivos como consecuencia de una 
reacción incompleta. 
• Deposición química en fase vapor (CVD, Chemical Vapor Deposition) [70]. Se 
utiliza para la obtención de recubrimientos y consiste en depositar sobre un sustrato 
un producto formado por reacción en fase gaseosa a partir de precursores que han 
sido previamente volatilizados. Los distintos métodos dentro de esta familia se 
diferencian en la técnica utilizada para vaporizar el precursor y en el modo de 
activación de la reacción de la mezcla gaseosa. Este tipo de procesos se utiliza 
también para la obtención de whiskers [71, 72]. Además, ajustando las condiciones 
experimentales es posible condensar el producto como pequeños agregados, que 
pueden crecer por coalescencia, en el propio gas portador. La baja temperatura 
requerida hace que se obtenga un polvo de gran pureza, tamaño nanométrico y escasa 
aglomeración [73, 74]. Estos últimos procesos se engloban bajo la denominación de 
condensación en fase vapor. 
Para la formación de nitruros, los precursores más utilizados suelen ser cloruros 
volátiles de metales de transición que reaccionan con amoníaco en fase gas. En otras 
ocasiones se emplean precursores organometálicos que poseen nitrógenos enlazados 
directamente con el metal (i.e., aminocomplejos de fórmula general Mt(NMe2)x, 
Mt(NEt2)), que al volatilizarse y descomponerse generan la fase deseada. 
De manera análoga, los carburos pueden ser preparados a partir de cloruros volátiles, 
utilizando en este caso hidrocarburos como fuente de carbono, o a partir de 
compuestos intermetálicos del tipo Mt(CH2CMe3)4, empleando un gas portador 
inerte o conteniendo H2. 
• Deposición física en fase vapor (PVD, Physical Vapor Deposition). Este es un 
método alternativo al CVD para la preparación de nitruros de metales de transición. 
En este método el metal es vaporizado por calentamiento o bombardeo iónico, 
reaccionando con el gas reactivo que es inyectado en la cámara de vacío. El proceso 





recubrimientos. Es un método muy extendido para la preparación de capas finas de 
TiN, empleando Ti y N2 como gas reactivo [75]. 
• Síntesis asistida por plasma térmico. Este método de síntesis emplea como medio de 
reacción un plasma térmico caracterizado por elevadas temperaturas y velocidades de 
las especies ionizadas desde varios m/s hasta velocidades supersónicas [76, 77]. 
Aunque existen muchas variantes, los procesos más comunes se realizan a presión 
atmosférica y el plasma es generado a partir de fuentes de energía eléctrica. El uso de 
radiofrecuencias permite generar una antorcha de plasma acoplada inductivamente 
(figura 1.1), que tiene como principal ventaja la ausencia de electrodos. Esto evita la 
contaminación proveniente de éstos y la existencia de componentes que sufren 
desgaste limitando su vida útil. 
 
Figura 1.1. Representación esquemática de un plasma de radio frecuencia. 
Los precursores empleados en estos métodos pueden ser sólidos o líquidos y son 
transportados al seno del plasma mediante un gas portador que puede ser inerte o 
reactivo. Estos precursores se vaporizan instantáneamente cuando son inyectados en 
el plasma, reaccionando en fase gas para generar el producto. También pueden 
reaccionar con el gas portador si éste es reactivo, que puede encontrarse igualmente 
en un estado de plasma térmico. Las altas velocidades de reacción alcanzadas en el 
seno del plasma, seguido de un rápido enfriamiento (quenching), necesario para 
evitar la descomposición de los productos, hace que los tiempos del proceso sean 





forma de polvo. TaC, TiC y TiN, entre otros, ya han sido sintetizados por este 
método [78-81]. 
• Método sol-gel. Este método de síntesis por vía húmeda es ampliamente utilizado en 
la síntesis de materiales cerámicos, especialmente óxidos. Esta vía utiliza 
generalmente como precursores alcóxidos metálicos, que tras sufrir fenómenos de 
hidrólisis y condensación, generan en primer lugar una solución o dispersión 
coloidal, que polimeriza para dar lugar a la formación de un gel. Etapas posteriores 
de secado, pirólisis y/o calcinación permiten obtener el material cerámico deseado. 
El control de la composición conseguido por la síntesis en vía húmeda y las 
temperaturas moderadas requeridas posibilita la obtención de materiales de gran 
pureza y con un elevado control de la microestructura [82, 83]. Para la obtención de 
carburos y nitruros, el óxido obtenido por el método sol-gel es después sometido a un 
proceso de reducción carbotérmica. Es preferible añadir durante el proceso sol-gel 
una fuente de carbono, como puede ser glicerol, resinas fenólicas, sacarosa, etc., de 
forma que tras el proceso de pirólisis en una atmósfera inerte se obtenga una mezcla 
íntima del óxido (nanométrico) y el carbón amorfo que facilite y reduzca la 
temperatura del proceso de reducción carbotérmica. Mediante este método, TiC [84], 
ZrC [85], TiN [86], NbN [87], VN [88, 89] e incluso carburos mixtos de Ti, Zr y Hf 
han sido ya sintetizados [90]. Además, el empleo de rutas sol-gel no acuosas también 
se ha propuesto para la síntesis de este tipo de compuestos [91]. 
• Procedimientos mecanoquímicos [92]. Se ha empleado también con éxito el 
tratamiento mecánico en la síntesis de carburos y nitruros intersticiales de metales de 
transición. Debido a que esta técnica será la utilizada en el desarrollo de los 
materiales objeto de estudio de la presente tesis, será más ampliamente desarrollada 
en el apartado 1.6 del presente capítulo. 
1.4.3. Propiedades. 
La excelente combinación de propiedades (tabla 1.6) que presentan los carburos y 
nitruros intersticiales de los metales de transición tienen en parte su origen en la triple 
contribución covalente, metálica e iónica que poseen sus enlaces químicos [38]. Entre 





• Elevado punto de fusión. Los carburos de los grupos IVB y VB poseen puntos de 
fusión superiores a los de los metales de transición que lo forman, mientras que los 
nitruros poseen puntos de fusión inferiores a los de los carburos y en algunos casos 
similares a los de los metales de transición (tabla 1.6). TaC, HfC y ZrC con los 
puntos de fusión más elevados son candidatos para ser empleados como 
componentes en las cerámicas denominadas de ultra-alta temperatura (UHTC, Ultra-
High Temperature Ceramic) [93-95]. 
• Alta estabilidad química. A bajas temperaturas poseen una elevada estabilidad en 
cualquier medio. Sólo concentraciones muy elevadas de soluciones ácidas consiguen 
atacarlos. Un caso peculiar ocurre con el VC, que es lentamente atacado por el aire a 
temperatura ambiente [40]. A altas temperaturas, mantienen una aceptable resistencia 
a la corrosión, aunque poseen una moderada resistencia en ambientes oxidantes. 
Aunque los rangos de estabilidad varían de manera importante con la naturaleza del 
elemento metálico, la mayor parte de ellos sufren de una elevada oxidación por 
encima de los 800-900ºC. Su estabilidad depende de la relación estequiometria entre 
el metal de transición y el no metal (C o N). 
• Elevada dureza. Es mayor en carburos que en nitruros, alcanzándose valores entre 20 
y 30 GPa (tabla 1.6), superiores a los valores de dureza de Al2O3 [96]. La dureza se 
conserva a alta temperatura. 
•  Buena resistencia a la fractura a altas temperaturas y al choque térmico, con valores 
superiores a la resistencia de los metales de transición que lo forman. Mientras a 
bajas temperaturas son frágiles, a altas temperaturas experimentan una transición 
frágil-dúctil, a partir de la cual sufren deformaciones plásticas de manera análoga a 
las que sufren los metales de estructura fcc. Dicha temperatura de transición, en torno 
a 800ºC, depende del tamaño de grano, de la concentración de impurezas y de la 
composición específica del carburo/nitruro [37, 43, 44, 59, 97-99]. 
• Alta conductividad eléctrica. [44, 100] Tanto los carburos como los nitruros poseen 
conductividades eléctricas similares a las de los metales de transición constituyentes 
(tabla 1.6), lo que refleja el marcado carácter metálico de los enlaces. Los nitruros 
presentan una menor resistividad que los carburos. Aunque en la tabla 1.6 se 





dispersión debido a la presencia de defectos puntuales (vacantes e intersticiales) e 
impurezas. Es importante destacar que esta elevada conductividad eléctrica permite 
el electromecanizado de piezas realizadas con estos materiales. 
Tabla 1.6. Propiedades físicas, químicas, mecánicas, térmicas y eléctricas de los 
metales de transición, carburos y nitruros de los grupos IVB, VB y VIB. 
 Tf d c k α ρ HV E σ 
Ti 1668 4,5 25,1 21,9 8,5 43 0,97 116 240-370 
TiC 3067 4,9 33,8 21 7,4 68 28-35 410-510 240-390 
TiN 2950 5,4 33,7 19,2 9,3 25 18-21 251 - 
Zr 1855 6,5 26,1 22,7 5,7 43 0,90 68 379 
ZrC 3420 6,6 37,8 20 6,7 43 25,9 350-440 110 
ZrN 2890 7,3 40,4 20 7,2 21 15,8 397 - 
Hf 2233 13,4 26,3 23 6 35 1,76 78 445 
HfC 3928 12,7 33,4 20 6,6 37 26,1 350-510 - 
HfN 3387 13,8 38,0 21,7 6,9 33 16,3 369 - 
V 1910 6,1 24,8 30,7 8 25 0,63 128 200-241 
VC 2830 5,6 32,3 38,9 7,2 60 27,2 430 790-825 
VN 2177 6 38,0 11,3 8,7 85 14,2 357 - 
Nb 2477 8,6 24,4 53,7 7,3 12,5 1,32 105 195 
NbC 3600 7,8 36,8 14,2 6,6 35 19,6 338-580 300-400 
NbN 2400 7,3 39,0 3,8 10,1 68 13,3 493 350-400 
Ta 3017 16,6 25,3 57,5 6,5 12,4 0,87 186 285 
TaC 3950 14,5 36,4 22,1 6,3 25 16,7 285-560 - 
TaN 3093 14,3 40,6 8,8 8,8 135 11 536 - 
Cr 1865 7,2 23,3 91,2 6 12,9 10,6 279 415 
Cr2C3 1810 6,7 32,7 19 10,4 75 10-18 344-400 49 
Mo 2620 10,2 24,2 138 5 5,2 15,3 329 435 
Mo2C 2520 9,1 30,3 21,5 7,9 71 15-24 535 - 
W 3410 19,3 23,9 173 4,5 5,65 3,43 411 620 
WC 2870 15,8 39,8 63 5,2-7,3 22 22 620-720 550 
Tf: temperatura de fusión (ºC), d: densidad (g/cm3), c: calor específico a 25ºC 
(J/mol·K), k: conductividad térmica a 20ºC (W/m·ºC), α: coeficiente de expansión 
térmica lineal (10-6 ºC-1), ρ: resistividad a 20ºC (µΩ·cm), HV: dureza Vickers a 20ºC 
(GPa), E: módulo de Young a 20ºC (GPa), σ: resistencia a la fractura a 20ºC (MPa). 
 
• Elevada conductividad térmica [101-103]. Es también similar a la de los metales 
correspondientes y a diferencia de otros compuestos refractarios, la conductividad 
aumenta con la temperatura. Este efecto se debe principalmente a la contribución 
electrónica, más que a la vibracional, y en ella juega un papel importante la 
existencia de vacantes y átomos intersticiales de C y N [104]. Igualmente, tal como 





se encuentren publicados valores dispares de esta propiedad. En la tabla 1.6 se 
presenta de nuevo un valor promedio. Esta elevada conductividad térmica que 
aumenta con la temperatura, superior al de otras cerámicas refractarias (SiC = 4 
W/m·ºC; ZrO2 = 1,8 W/m·ºC [105]), hace que sean muy útiles en aplicaciones donde 
se genera calor como consecuencia de fenómenos de fricción (por ejemplo, en 
procesos de mecanizado), evitando así el rápido deterioro estructural y operacional. 
Además de las propiedades ya expuestas, los carburos y nitruros intersticiales 
poseen también propiedades magnéticas y ópticas similares a las de los metales de 
transición [106, 107]. Por otra parte, algunos nitruros y carbonitruros presentan 
superconductividad eléctrica [100] con temperaturas críticas (Tc) relativamente elevadas 
cuando se comparan con la mayoría de los superconductores de baja Tc (generalmente 
por debajo de 10 K). Los más estudiados son los superconductores basados en NbN y 
son empleados, por ejemplo, como detectores de luz infrarroja. De entre ellos, el que 
posee la temperatura crítica más alta (18 K) es el carbonitruro de niobio y titanio de 
composición Nb0,8Ti0,2N0,8C0,2. 
Por último, es interesante destacar la importancia que presenta la posibilidad de 
formar soluciones sólidas en este tipo de compuestos, ya que se podrían modular las 
propiedades, entre aquellas de los extremos de una serie isoestructural (tabla 1.6), 
ajustando la composición de las mismas. Tomemos como ejemplo, el carbonitruro de 
titanio, TiCxN1-x o Ti(C,N), una solución sólida de TiC y TiN, en donde la sustitución 
del C por N en esta serie permite mejorar la resistencia al desgaste sin disminuir en gran 
medida la alta dureza que presenta el TiC. Como veremos posteriormente, este 
compromiso ha permitido el uso de este material en la industria del mecanizado [42, 
108, 109], en aplicaciones que requieren una buena resistencia y durabilidad, junto con 
un buen comportamiento y estabilidad a alta temperatura [110]. 
1.4.4. Aplicaciones. 
Muchas de las aplicaciones de los carburos y nitruros intersticiales han sido 
introducidas en el mercado en los últimos 30-40 años y están asociadas con el conjunto 
de propiedades antes mencionadas. Por ejemplo, la elevada resistencia mecánica los 
hace útiles para aplicaciones estructurales, la dureza y la estabilidad química para 
aplicaciones con desgaste y corrosión, la estabilidad a altas temperaturas y la resistencia 





al desgaste para aplicaciones en las que se encuentren sometidos a tensiones de contacto 
con fricción, etc. [40]. En la tabla 1.7 se resumen las aplicaciones más importantes para 
las que son empleados estos carburos y nitruros intersticiales. 
Tabla 1.7. Aplicaciones de los carburos y nitruros de los metales de transición de los 
grupos IVB, VB y VIB. 
Industria Aplicación Material 
Conformado 
de metales 
Tubos y cables para trefilado TiN Matrices y punzones metálicos 




Moldes y troqueles para plástico con fibras de vidrio Ti(C,N) 
Matriz de extrusión para moldeo de cerámicas TiC 
Procesos 
químicos  
Fundas de embalaje y tornillos de alimentación 
TiC Boquillas para limpieza chorro de arena 
Rodillos y ejes para procesamiento de papel 
Rodillos y ejes para procesamiento textil TiC, WC 
Transporte suspensiones abrasivas WC 




Boquillas de aspersión TiC Componente de abrasivos 
Recubrimiento 
metálico Protección de aceros, WC-Co, Ta, Nb, etc NbC, TaC 





Herramientas de corte y molienda: 
a) WC-Co recubierto de TiC, TiN o Ti(C,N) 





Fisión nuclear. Recubrimientos de partículas de 
combustible atómico (ThO2, UO2) ZrC 
Fusión nuclear. Recubrimientos de dispositivos de 
fusión. TiC 
Electrónica Barrera de difusión en dispositivos semiconductores TiN 
Óptica Componente de capas finas transparentes al UV e IR TiN 
 
Uno de los usos más extendido se centra en la industria del mecanizado [111, 112] 
para la obtención de piezas tanto metálicas (moldes y matrices) como cerámicas y 
poliméricas. Se utilizan en herramientas de corte en los procesos de taladrado, fresado, 
torneado o similares, que se caracterizan por el arranque de viruta y donde es necesaria 
la presencia de bordes de corte afilados, o en muelas abrasivas para los procesos de 





aplicaciones, el material debe mantener sus características de dureza, resistencia 
mecánica y estabilidad química necesarias para cumplir su función durante el mayor 
periodo posible de vida útil. 
 
1.5. Materiales compuestos: cermets. 
Como se indicó en el apartado 1.2, para una gran cantidad de aplicaciones 
industriales, un material monofásico no puede llegar a cumplir las especificaciones 
requeridas, por lo que se recurre al uso de una mezcla bifásica o multifásica. Con esto se 
consigue que las propiedades de los materiales se puedan adaptar, eligiendo 
adecuadamente sus componentes, sus proporciones, sus distribuciones, sus morfologías, 
la composición de la interfase, la cristalinidad, etc. En la actualidad, los materiales 
compuestos son prácticamente los únicos capaces de satisfacer las necesidades de las 
tecnologías relacionadas con las industrias aeroespacial, del automóvil, electrónica, de 
la construcción, energética o biomédica, y como resultado constituyen la familia más 
utilizada de materiales [55]. 
En el caso específico de la industria del mecanizado, uno de los materiales más 
usado en la fabricación de las herramientas de corte es el llamado carburo cementado, 
que es un material compuesto cuyos componentes principales son WC y Co. El 
contenido en Co suele estar comprendido entre un 5 % y un 15 % en peso. Mientras que 
la fase cerámica (WC) aporta dureza, rigidez, resistencia mecánica y al desgaste, la fase 
metálica cementante (Co), aporta ductilidad y tenacidad de fractura. La alta tolerancia al 
daño que poseen los carburos cementados se achaca en gran medida a la elevada 
solubilidad y al excelente mojado que posee WC en Co. Aunque los primeros carburos 
cementados estaban sólo formados por estos dos componentes, existe actualmente un 
número importante de distintas calidades que incorporan otros carburos como TiC, TaC, 
NbC o VC con el fin de mejorar principalmente las propiedades mecánicas a alta 
temperatura y disminuir el desgaste por adhesión y difusión. La mayor parte de los 
carburos cementados que se comercializan actualmente poseen recubrimientos de TiC, 
TiN, Ti(C,N), TiAlN o Al2O3, en una sola capa o en capas yuxtapuestas, que actúan 
como barreras de difusión. Esto permite mejorar la resistencia al desgaste hasta diez 
veces más, posibilitando el empleo de mayores velocidades de corte y un considerable 





CVD (700-1050 ºC) o PVD (400-600 ºC), en condiciones tales que eviten la formación 
de fases ternarias W-Co-C (fases eta, η) frágiles en la interfase que puede dar lugar a 
una menor resistencia y a la baja adherencia del recubrimiento [113]. 
Otro tipo de material compuesto basado en este caso en TiC y Ti(C,N), se ha 
introducido en las últimas décadas de manera satisfactoria como herramienta de corte en 
la industria del mecanizado [114]. Aunque el término cermet engloba a todo “producto 
de la metalurgia de polvos consistente en partículas cerámicas embebidas en una 
matriz metálica” [111, 115], y por tanto describe a un número importante de materiales 
compuestos cerámica-metal (cer-/-met) [116] (incluido los carburos cementados), en el 
ámbito del mecanizado, cermet hace referencia exclusivamente a materiales compuestos 
formados por una fase cerámica dura basada en TiC o Ti(C,N) y una fase metálica que 
actúa como cementante basada en Co y/o Ni. El uso de estos cermets permite excelentes 
acabados superficiales y estrechos márgenes de tolerancias de fabricación en 
operaciones de fresado, corte o desbastado de alta velocidad en aleaciones de carbono, 
aceros, superaleaciones y otros materiales difíciles de mecanizar con herramientas 
convencionales [117]. 
1.5.1. Desarrollo histórico de los cermets. Composición y aplicabilidad. 
Los primeros cermets desarrollados estaban formados por TiC y Ni. Aunque 
mostraban una elevada dureza y una aceptable resistencia a la formación de defectos, 
presentaban una menor tenacidad y resistencia al desgaste por abrasión que los carburos 
cementados. Un salto cualitativo en las propiedades se consiguió con la sustitución de 
Ni por Ni-Mo como fase cementante, lo que permitió una mejora en la capacidad de 
sinterización del material gracias a un mejor mojado de las partículas cerámicas por 
parte de la fase metálica. Aunque estos nuevos cermets presentaban mejores 
rendimientos, que permitieron ampliar su campo de aplicación a procesos de 
mecanizado en condiciones de mayor impacto y alta precisión, la baja tenacidad y el 
desgaste por abrasión seguían siendo un importante hándicap. Posteriormente, se 
consiguieron pequeñas mejoras añadiendo nuevos elementos a la fase metálica o 
introduciendo pequeñas cantidades de otros aditivos cerámicos. Por ejemplo, la adición 
de Al en pequeñas cantidades producía el endurecimiento de la fase cementante. 
No fue hasta la introducción del nitrógeno en la composición de los cermets, que 





plástica, así como una mayor resistencia a la fractura, que los hacía menos propensos a 
sufrir daños. Inicialmente, el nitrógeno se introducía como una mezcla de TiC y TiN y 
posteriormente mediante una fase cerámica del tipo Ti(C,N), dando origen a los cermets 
actuales. Estos nuevos cermets permitían mecanizar piezas de mayor dureza y a más alta 
velocidad [28, 118-123]. Sin embargo, la inferior tenacidad de fractura que aún 
presentaban en relación con los carburos cementados comerciales, dificultaba la 
extensión de sus aplicaciones a otros procesos de mecanizado, a pesar de las ventajas 
selectivas que poseían relacionadas con una menor densidad y la mayor disponibilidad 
de una materia prima más barata. Por ello, se prosiguió realizando un continuado 
proceso de optimización tendente a mejorar la tenacidad de los cermets sin menoscabo 
de sus excelentes propiedades, entre las que destacaba la resistencia al desgaste.  
Esta mejora se ha llevado a cabo actuando paralelamente sobre la composición 
química de las fases cerámicas y metálicas, al introducir distintos aditivos, y sobre la 
microestructura, modificando entre otros aspectos el tamaño y la distribución de las 
partículas cerámicas y las proporciones relativas de las distintas fases presentes. Más 
concretamente, la mejora de las propiedades se ha realizado principalmente 
introduciendo aditivos cerámicos, especialmente carburos de metales de transición de 
los grupos IVB (Hf, Zr), VB (V, Nb, Ta) y VIB (Cr, Mo, W) [124-126]. Cabría destacar 
los efectos de mejora de la dureza a alta temperatura y de la resistencia al choque 
térmico que se producen con la adición de TaC y NbC [127]. Asimismo, se observa una 
reducción del tamaño de partícula de la fase cerámica y un pequeño aumento de la 
resistencia transversal a la fractura. La adición de Mo2C produce una mejora en la 
sinterabilidad y con ello, una disminución de la porosidad final en el cermet, mejorando 
de manera global el comportamiento mecánico del material [128]. Añadir VC produce 
también una importante inhibición del crecimiento de grano de la fase cerámica durante 
el proceso de sinterización [129, 130].  
También es posible modificar las propiedades del cermet variando la composición 
de la fase cementante. Se ha observado que mientras los cermets con cobalto presentan 
una dureza más elevada, los que contienen níquel poseen mayor resistencia transversal a 
la fractura [131]. El uso de una mezcla de ambos da lugar a una tenacidad de fractura 
mejorada con respecto a sus componentes individuales. Además, la introducción de 
cobalto mejora la resistencia a la corrosión del níquel [132]. Adicionalmente, otros 





para modular en cierta medida las propiedades finales del cermet [133-138]. Incluso, 
recientemente, se están introduciendo nuevas fases cementantes  basadas en aleaciones 
de alta entropía de mezcla (HEA, High Entropy Alloy) [139], que son soluciones sólidas 
de al menos cinco componentes con igual o similar contenido atómico [140-142]. Estas 
aleaciones tienen tendencia a formar estructuras simples, fcc y bcc, en lugar de 
compuestos intermetálicos, ya que la alta entropía configuracional reduce la energía 
libre del sistema estabilizando dichas estructuras simples. Metales como Al, Cr, Fe, Co, 
Ni, Mo, Ta, Hf, Zr, Cu o Ru son introducidos en estas HEA, consiguiéndose un buen 
compromiso entre tenacidad y dureza. En la figura 1.2 se exponen algunos parámetros 









Figura 1.2. Representación esquemática indicando los parámetros composicionales 
ajustables en cermets basados en Ti(C,N). 
En la tabla 1.8 [111, 112, 117, 143] se presenta un resumen de la evolución que ha 
sufrido la composición química de los cermets basados en Ti(C,N) y que ha dado lugar 
a avances significativos en las propiedades mecánicas. En general, los cermets 
actualmente comercializados poseen una composición química extremadamente 
compleja [144], con porcentajes de fase cementante entre un 10 % y un 30 % en peso y 
un porcentaje de al menos un 50 % en peso de Ti(C,N) en relación con el resto de fases 
cerámicas, y microestructuras que pueden ser muy distintas aun poseyendo 
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Tabla 1.8. Evolución de la composición química y microestructura de los cermets 
basados en Ti(C,N) enfocada a mejorar sus propiedades mecánicas. 
Año de desarrollo Fase cerámica Fase cementante 
1931 Ti(C,N) Ni (Co,Fe) 
1970 Ti(C,N) Ni-Mo 
1974 (Ti,Mo)(C,N) Ni-Mo 
1980-1983 (Ti,W,Mo)(C,N) Ni-Mo-Al 
1988 (Ti,Ta,Nb,V,W,Mo)(C,N) (Ni,Co)-Ti2AlN 
1988 (Ti,Ta,Nb,V,W)(C,N) Ni-Co 
1991 (Ti,Ta,Nb,V,W,Mo)(C,N) Ni-Cr 
2005 Ultrafine Ti(C,N) [145] Ni 
2011 Ultrafine (Ti,Mo,W)(C,N) [146] Ni-Co 
2013 Ti(C,N) [139] HEA (Al,Co,Cr,Fe,Ni) 
 
Todo el esfuerzo realizado en el desarrollo de los cermets ha hecho que los 
actuales presenten una buena resistencia al desgaste, una baja tendencia a la adhesión, la 
abrasión, la difusión y la oxidación y, por tanto, a la formación de cráteres y de filos 
recrecidos, y fundamentalmente unas buenas prestaciones mecánicas a alta temperatura 
(dureza y resistencia a la deformación) [147]. Estas propiedades son, en gran parte, 
superiores a las de los carburos cementados [148]. Por otra parte, aunque algunos 
cermets de última generación han mostrado poseer una tenacidad de fractura y una 
resistencia a la ruptura transversal que se aproxima a la de los carburos cementados 
[41], siguen presentando una menor resistencia a la compresión y al choque térmico 
(debido a una conductividad térmica inferior), por lo que exhiben una tolerancia al daño 
menor, especialmente en procesos de cortes interrumpidos. 
Por estas razones, los cermets se emplean principalmente en procesos que 
requieren alta precisión y fiabilidad, como pueden ser las operaciones de acabado y 
semiacabado superficial de alta velocidad, ya que presentan una excelente precisión 
dimensional (tolerancias), no generan rebabas y las piezas no necesitan ser rectificadas 
[42, 149, 150]. Además, las herramientas presentan una elevada vida media y es posible 
el mecanizado en seco sin que se produzca un excesivo calentamiento de la pieza de 
trabajo. Las casas comerciales recomiendan el uso de cermets en aceros y hierros 
fundidos por su escasa interacción química y adherencia con materiales ferrosos, sin 
embargo, son menos adecuados para metales no ferrosos (aluminio, latón), aleaciones 
resistentes al calor (Inconel), aleaciones de titanio y aceros endurecidos y, en general, 





1.5.2. Proceso de obtención y microestructura core-rim. 
El proceso de obtención de los cermets se asemeja al empleado en la elaboración 
de los carburos cementados aunque, debido a la mayor complejidad composicional, los 
distintos pasos del proceso pulvimetalúrgico requieren de un mayor control. 
Inicialmente, se lleva cabo la mezcla en polvo de los constituyentes de partida, esto es, 
la fase cerámica dura principal, Ti(C,N), los carburos secundarios introducidos como 
aditivos, la fase cementante principal formada por Co, Ni o una aleación de los mismos 
y otros metales adicionados en menor proporción a la fase metálica. Cabe destacar que 
las fases cerámicas se sintetizan habitualmente mediante reducción carbotérmica. 
Posteriormente, la mezcla en polvo realizada por molienda en húmedo es secada por 
atomización, generándose un granulado que es compactado y sinterizado en atmósfera 
inerte (Ar, He, N2) o vacío a una temperatura de 1400-1450ºC durante un periodo de 1 a 
3 h [42, 151]. 
Tras la sinterización, se obtiene un material constituido por partículas cerámicas, 
que presentan una microestructura característica denominada “core-rim”, que se 
mantienen ligadas gracias a la presencia de la fase cementante (figura 1.3) [147, 152]. 
Esta típica microestructura de las partículas consiste en un corazón o “core” con una 
composición similar a la de la fase Ti(C,N) original, rodeado de un borde con forma 
anular u “outer-rim” con una composición compleja tipo carbonitruro de diversos 
metales de transición (Ti, W, Mo, Ta, Nb,...)(C,N). En algunas partículas, suele ser 
apreciable otro anillo interior de inferior espesor, “inner-rim”, formado igualmente por 
carbonitruros complejos de diversos metales de transición. 
Durante el proceso de sinterización, al alcanzarse la temperatura de formación de 
la fase líquida (fusión de la fase cementante), la disolución de las distintas partículas 
cerámicas en el fundido se acelera (iniciándose por las de menor tamaño), 
enriqueciéndose éste en los distintos metales de transición. Posteriormente y 
especialmente durante el enfriamiento, se produce la reprecipitación de un carbonitruro 
complejo (solución sólida), que contiene los distintos metales de transición añadidos 
como fase cerámica, sobre las partículas de Ti(C,N) no disueltas que actúan como 
centros de nucleación [147]. La formación del inner-rim tiene lugar antes de alcanzarse 





cerámicas disueltas en la fase metálica son transportados por difusión en estado sólido, 
reprecipitando igualmente sobre las partículas de Ti(C,N). 
 
Figura 1.3. Estructura core-rim para cermets basados en Ti(C,N) [147]. 
La estequiometría de estas soluciones sólidas (inner-rim y outer-rim ) depende de 
la composición de la mezcla inicial, de la temperatura de sinterización empleada, de la 
naturaleza de la fase metálica cementante y de las solubilidades parciales de las distintas 
fases cerámicas en ésta [154], tanto en estado sólido como líquido (tabla 1.9), que 
vienen a su vez determinadas por las actividades del carbono y el nitrógeno [155, 156]. 
El carbono posee una mayor tendencia a la disolución que el nitrógeno [147, 155] y si 
se emplean fases cerámicas con composiciones sub-estequiométricas, la solubilidad 
puede incrementarse considerablemente. La composición del inner-rim es más pobre en 
Ti que la del outer-rim como consecuencia de la escasa solubilidad en estado sólido del 
Ti(C,N) en la fase metálica. Por otro lado, la diferencia de espesor entre inner-rim y 
outer-rim es el reflejo de las distintas extensiones de los fenómenos de disolución-
reprecipitación que ocurren en estado sólido y en fase líquida, respectivamente. 
Por otra parte, se ha indicado en la bibliografía que la fase cementante posee una 
microestructura nanocristalina, mientras que las partículas cerámicas son usualmente 
micrométricas. Estas últimas suelen poseer una morfología equiaxial, con el core con 
una forma más redondeada y el outer-rim con una geometría cúbica más facetada. Esta 
distinta morfología se achaca a una diferente relación C/N en el carbonitruro, siendo las 





Tabla 1.9.Solubilidades de las fases cerámicas en las fases cementantes empleadas en 
los cermets basados en Ti(C,N)[157, 158]. 
 
Solubilidad en fase 
líquida (T=1400ºC) 
Solubilidad en fase sólida 
(T=1250ºC) 
Cerámica Ni (% p/p) Co (% p/p) Ni (% p/p) Co (% p/p) 
TiC 11 10 1 5 
TiN <0,5 <0,5 <0,1 <0,1 
Mo2C 36 39 13 8 
WC 27 39 22 12 
TaC 6,3 6,3 3 5 
NbC 7,0 8,5 5 3 
VC 7,0 19 - - 
Cr3C2 - - 12 12 
 
1.5.3. Relación entre microestructura y propiedades. Empleo de soluciones 
sólidas. 
Es precisamente la presencia de la microestructura core-rim y, más 
concretamente, la formación de los carbonitruros complejos (fase rim), la responsable 
de las óptimas propiedades que presentan los cermets basados en Ti(C,N). En estos 
cermets, el corazón de la partícula cerámica contribuye en mayor medida a la dureza y a 
la resistencia al desgaste del material, mientras que el outer-rim aporta sobre todo 
resistencia mecánica a alta temperatura. Sin embargo, no todo son ventajas en esta 
microestructura core-rim. La interfase que se crea entre el core y el rim es una fuente 
importante de tensiones residuales que puede inducir la iniciación de grietas durante las 
operaciones de corte y el fallo prematuro del material durante su puesta en servicio 
[159, 160].  
Rudy propuso en 1976 [161] el empleo de estas soluciones sólidas como material 
de partida previo al sinterizado con el fin de obtener y controlar con más precisión la 
composición de la fase tipo rim, y así mejorar las propiedades del material final. En 
concreto propuso utilizar soluciones sólidas complejas pertenecientes a los sistemas Ti-
W-C-N y Ti-Mo-C-N y no mezclas de carburos y nitruros binarios. Las composiciones 
propuestas se encontraban dentro de la zona de descomposición espinodal del diagrama 
de fases de estos sistemas de forma que, tras la sinterización, se generaba en las 
partículas cerámicas una interfase coherente y libre de tensiones entre dos fases con 
similares parámetros reticulares. Una de estas fases era pobre en Mo y rica en N, 





era la que se encontraba en contacto con la fase metálica cementante, lo que también 
favorecía el mojado durante la sinterización, que es uno de los problemas principales 
que presentan las fases cerámicas ricas en nitrógeno. Los cermets así desarrollados 
presentaban un mejor comportamiento en procesos de mecanizado de alta velocidad de 
aceros, ya que exhibían una mayor resistencia a la deformación térmica y al desconche 
(“chipping”), aun manteniendo una alta resistencia al desgaste. 
Por otra parte, también se mostró que la realización de un tratamiento térmico de 
alta temperatura a la mezcla de las distintas fases cerámicas, con el fin de formar 
soluciones sólidas antes de realizar la sinterización en fase líquida, mejoraba el mojado 
y permitía reducir e incluso eliminar la presencia de Mo en la fase cementante. Esto 
redundaba en un mejor comportamiento en operaciones de mecanizado, ya que un 
exceso de este elemento provocaba un aumento de la fragilidad. Asimismo, se propuso 
que el uso de soluciones sólidas, como un aditivo cerámico más, permitía mejorar la 
tenacidad (uno de las desventajas en relación con los metales duros) sin disminuir 
ostensiblemente la dureza. Por último, también se ha postulado como una vía para 
controlar con más precisión la composición y las propiedades del material final, el 
empleo de soluciones sólidas de carbonitruros de metales de transición como único 
material cerámico de partida, con el fin de obtener exclusivamente partículas con la 
composición de la fase tipo rim. 
Hasta la fecha, pocos trabajos han sido realizados basados en soluciones sólidas 
de carbonitruros de metales de transición, que diesen lugar a cermets sin 
microestructura core-rim: 
 Park y Kang [159] desarrollaron cermets basados en (Ti,W)(C,N) tras sinterizar 
un material obtenido por reducción carbotérmica de una mezcla de óxidos, 
obteniéndose un material con una microestructura ultrafina sin core-rim. 
 Kim y col. [162] desarrollaron, por su parte, cermets sin microestructura core-rim 
basados en carburos mixtos de Ti y Mo con Ni como fase cementante mediante 







1.6. Tratamiento mecánico: mecanoquímica. 
El tratamiento mecánico o molienda (MM, Mechanical Milling) es una técnica de 
procesado a temperatura ambiente, generalmente en seco, de materiales en forma de 
polvo que permite la obtención de productos homogéneos por el aporte de energía 
mecánica sobre una mezcla de partida formada por elementos o compuestos [163]. Los 
procesos se realizan habitualmente en los denominados molinos de bolas, en donde la 
energía es transferida al material por el medio de molienda mediante fuerzas de impacto 
y/o cizalla. Los fenómenos de transferencia de energía ocurren como consecuencia de 
las colisiones, entre las bolas y entre éstas con las paredes del jarro, y del rozamiento, 
cuando las bolas ruedan por las paredes del jarro, atrapando material en ambos casos. 
Aunque los distintos parámetros experimentales que influyen sobre la eficiencia del 
tratamiento mecánico se expondrán con más detalle a continuación, es indudable que la 
cantidad de energía suministrada al material viene determinada principalmente por la 
naturaleza del molino, que establece el tipo de movimiento inducido a las bolas, y por la 
frecuencia de dicho movimiento, que fija la energía cinética de éstas. 
Durante el tratamiento mecánico, y dependiendo de las propiedades mecánicas de 
los materiales sometidos a molienda, se inducen diversos fenómenos, como por 
ejemplo, laminado, soldaduras en frio, endurecimiento por deformación plástica y 
fracturas. De manera general, y debido a repetidos fenómenos de fractura de las 
partículas de mayor tamaño y de soldadura en frío de las partículas más pequeñas, se 
produce con el tiempo de molienda un constante refinamiento de grano, pudiéndose 
alcanzar incluso una microestructura nanométrica [164]. Además, por la naturaleza del 
procesado, un gran número de defectos cristalinos se introducen en el material, tales 
como dislocaciones, vacantes, faltas de apilamiento, aumento del número de bordes de 
grano, etc. Todo ello hace que el polvo obtenido presente también una alta reactividad y 
una gran capacidad de sinterización. Se ha demostrado que es posible disminuir la 
temperatura de sinterización y obtener piezas con un elevado grado de compactación 
empleando técnicas de sinterización no asistidas por presión cuando se usan materiales 
obtenidos por tratamiento mecánico [165, 166]. 
Un importante empuje en el avance de esta técnica se debió al grupo de John 
Benjamin que en 1966 desarrolló aleaciones de Ni endurecidas con partículas oxídicas 





extendió su uso a la síntesis de aleaciones en polvo a partir de mezclas de elementos 
metálicos, lo que se denomina como aleado mecánico (MA, Mechanical Alloying) [169-
171]. Al principio de los 80, la formación de fases amorfas por tratamiento mecánico de 
fases intermetálicas o por molienda de los elementos metálicos [172] evidenció que el 
tratamiento mecánico era una técnica de procesado en condiciones de no-equilibrio. En 
esta línea, esta técnica ha mostrado la capacidad de obtener fases de no-equilibrio, como 
soluciones sólidas supersaturadas, fases cristalinas metaestables, fases cuasicristalinas y 
fases amorfas [170, 171]. 
Aunque existían precedentes anteriores [173], fue a finales de los años 80 y 
principios de los 90 cuando comenzaron a publicarse numerosos trabajos en los que se 
ponía de manifiesto la capacidad del tratamiento mecánico, no sólo de aumentar la 
reactividad de los materiales, permitiendo reducir la temperatura de un posterior proceso 
de calcinación, lo que se denomina como activación mecánica (M2A, Mechanically 
Activated Annealing), sino también de inducir reacciones químicas en el interior de los 
jarros durante el propio proceso de molienda [174-180]. Esto dio origen al nacimiento 
de lo que se designa como mecanoquímica o molienda reactiva (RM, Reaction Milling). 
Este tipo de reacciones en estado sólido fueron inicialmente desarrolladas por 
Tschakarov y col. [181]. La mayoría de las reacciones mecanoquímicas realizadas eran 
reacciones de sustitución del tipo MO + R = M + RO, donde un óxido metálico era 
reducido por otro metal más reductor [182, 183], aunque posteriormente también la 
reducción de cloruros [184] y sulfuros [178] fue inducida por tratamiento mecánico. 
Asimismo, la síntesis de una gran variedad de compuestos, tales como sulfuros [185, 
186], carburos [166, 187], boruros [188, 189] o siliciuros [190, 191], se ha llevado a 
cabo por molienda a partir de la reacción directa de los elementos. Caben destacar como 
pioneros, los trabajos de Tschaharov y col. [181] sobre la síntesis de sulfuros metálicos 
y de Matteazzi y Le Caër [192] sobre la formación de carburos de metales de transición. 
Actualmente, se encuentran múltiples ejemplos en la bibliografía de obtención de 
materiales que emplean reacciones mecanoquímicas, ya sean éstas directas (a partir de 
mezclas de elementos o compuestos), de sustitución o de doble sustitución [92, 180, 
193-195]. La mecanoquímica puede considerarse como una metodología universal, ya 
que es aplicable prácticamente a todo tipo de materiales [196]. Aparte de los ejemplos 





esta metodología, como óxidos, incluyendo óxidos complejos con distintas estructuras 
(perovskita [197, 198], fluorita [199], pirocloro [200], espinela [201, 202], granate 
[203], etc.), seleniuros [204], fluoruros [205], arseniuros [206], metales [207, 208] o 
compuestos intermetálicos [209-211]. Pero el uso de la mecanoquímica no se limita al 
campo de los materiales inorgánicos, sino que también se está aplicando con éxito en la 
síntesis de compuestos orgánicos [212, 213], compuestos de coordinación [214, 215] y 
polímeros [216, 217]. Por otra parte, la mecanoquímica se ha revelado como un método 
especialmente prometedor de preparación de soluciones sólidas [218] y materiales 
compuestos [219, 220], tanto por la excelente homogeneidad y dispersión de los 
distintos constituyentes, como por su obtención con un carácter nanométrico. 
Tradicionalmente, la mecanoquímica se ha aplicado a reacciones sólido/sólido, sin 
embargo, el desarrollo de sistemas que permiten trabajar en atmósferas reactivas 
controladas y donde se asegura el suministro necesario de gas, ha ampliado el campo de 
aplicación de esta metodología a las reacciones sólido/gas [221-224]. De esta forma ha 
sido posible realizar la síntesis de nitruros metálicos por molienda del elemento 
metálico en una atmósfera de N2 [225, 226] o NH3 [227], o de hidruros binarios y 
ternarios por tratamientos en una atmósfera de H2 [228]. Del mismo modo, se pueden 
encontrar en la bibliografía un número creciente de ejemplos de la aplicación de la 
mecanoquímica a reacciones sólido/líquido [229-232]. 
Una de las ventajas selectivas más importantes de la mecanoquímica es que puede 
realizarse a temperatura ambiente, lo que conlleva también una disminución efectiva del 
coste de elaboración. Aunque teniendo en cuenta el calentamiento que se produce como 
consecuencia de los choques de las bolas (pueden alcanzarse temperaturas próximas a 
los 100ºC) y el que puede generarse si se realizan reacciones exotérmicas, como se 
mostrará más adelante, sería más preciso indicar que la mecanoquímica no requiere del 
aporte de ninguna fuente de calor externa. 
Las reacciones en estado sólido implican la formación del producto en la interfase 
de contacto entre los reactivos. El avance de la reacción, más allá de los estadios 
iniciales, requiere la difusión de los reactivos a través de la capa de producto formada, 
que al mismo tiempo actúa como una barrera hacia dicha difusión. Por tanto, aunque 
termodinámicamente la reacción pueda realizarse a baja temperatura, el avance de la 





necesaria una temperatura elevada para promover la difusión de los reactivos y que la 
reacción progrese a velocidades razonables. Sin embargo, durante los procesos 
mecanoquímicos se producen los fenómenos ya expuestos de fractura y soldadura de las 
partículas, que provocan el aumento del área de contacto de los reactivos debido a la 
reducción del tamaño de grano y a la formación continuada de superficies frescas muy 
reactivas (defectos). Esto posibilita el avance de la reacción por múltiples procesos de 
interdifusión de corto alcance entre los reactivos inducidos por los impactos de las 
bolas, y que no se encuentran impedidos por la existencia de la capa de producto, lo que 
permite alcanzar una conversión elevada a temperatura ambiente. Debido a las 
condiciones especiales de síntesis, la nueva fase generada siempre posee un carácter 
nanoestructurado. 
Otras ventajas que posee la mecanoquímica en relación con otros métodos de 
preparación son su versatilidad, su simplicidad (equipamiento sencillo), su fácil 
escalado (producción de cantidades importantes de producto) y si se realiza en seco, la 
ausencia de residuos (importancia medioambiental [233]). Esto junto con el desarrollo 
de molinos cada vez más energéticos, que convierte a los jarros de molienda en 
verdaderos reactores químicos, hace que la mecanoquímica sea actualmente un campo 
muy activo. Sólo en el año 2013, una búsqueda en la Web of Science empleando los 
términos reaction milling, mechanochemical or mechanochemistry generó un resultado 
con un total de 575 artículos. 
1.6.1. Parámetros experimentales. 
La cinética de un proceso mecanoquímico va a depender claramente de las 
energías (principalmente la energía cinética del medio de molienda) puestas en juego 
durante la molienda. Estas, a su vez, vienen determinadas por las condiciones de 
molienda empleadas que incluyen numerosos parámetros experimentales, que en la 
mayoría de los casos son interdependientes. Entre los parámetros de molienda más 
importantes [163], se pueden citar: 
• Tipo de molino: Los molinos se diferencian principalmente en la dinámica del 
movimiento inducido al medio de molienda y en la capacidad de carga, que 
determinan a su vez la intensidad y el tipo de régimen de trabajo (impacto, 
compresión, cizalla). Esto establecerá la cantidad de energía mecánica transmitida al 





Para llevar a cabo las reacciones mecanoquímicas se requieren molinos de alta 
energía, como son los molinos vibratorios y planetarios. Otros tipos de molinos, tales 
como centrífugos, horizontales y de atrición, son menos eficientes para este propósito 
y son principalmente utilizados en procesos de aleado mecánico, reducción del 
tamaño de grano, dispersión de fases secundarias, mezclado y homogeneización de 
fases. 
• Medio de molienda: El material usado para los jarros y las bolas de molienda es 
importante porque su densidad también determina la energía que es transmitida 
durante los impactos. Igualmente, el tamaño de las bolas utilizadas incide sobre esta 
energía [169, 234, 235]. Además hay que tener en cuenta la contaminación que 
puede introducir en la mezcla reactiva como consecuencia de la abrasión sufrida 
durante la molienda.  
Acero y metal duro son los materiales más usados debido a su mayor densidad y, por 
tanto, a su mayor eficiencia. En ocasiones, otros materiales son utilizados (SiC, 
Si3N4, ZrO2, Al2O3, ágata) debido a requerimientos específicos, como pueden ser la 
introducción (o reducción) de contaminantes no perjudiciales, evitar una 
aglomeración excesiva, etc. 
• Frecuencia del movimiento del molino: Determina la energía cinética del medio de 
molienda y, por tanto, es uno de los parámetros más importantes a considerar durante 
un proceso mecanoquímico. También puede influir sobre la cinemática de las bolas. 
Por ejemplo, en los molinos planetarios existe una relación crítica entre las 
velocidades de giro del molino y de los jarros por encima de la cual las bolas ruedan 
sobre las paredes de los jarros, sin producir choques, por lo que la energía 
transmitida al material disminuye drásticamente. Dependiendo del diseño del molino 
y por motivos de seguridad, existen limitaciones de las velocidades máximas que 
pueden ser empleadas. 
Una velocidad de giro excesiva puede aumentar en demasía la temperatura del jarro 
que, aunque algunas veces pueda ser beneficioso para favorecer una reacción, en 
muchas ocasiones puede inducir transformaciones o descomposiciones de fases o la 





• Tiempo de molienda: Es otro parámetro de extremada importancia, ya que la 
molienda debe prolongarse el tiempo necesario para obtener el producto o el efecto 
deseado. Debido a que el nivel de contaminación de la muestra aumenta de manera 
importante al aumentar el tiempo de molienda, es conveniente no extenderlo mucho 
más allá del tiempo estrictamente necesario para obtener el producto. Es preferible 
aumentar la frecuencia del movimiento y no el tiempo de molienda. 
• Relación peso de bolas-peso de material en polvo (BPR, Ball-to-Powder Ratio): Este 
parámetro tiene un efecto importante sobre el tiempo de molienda necesario para 
producir una reacción u obtener una determinada fase. Un mayor BPR, aumentando 
el peso de cada bola, el número de las mismas o disminuyendo la cantidad de 
muestra, disminuye el tiempo de molienda requerido. Por ejemplo, un aumento del 
peso global de bolas como consecuencia de un aumento del número de ellas produce 
un mayor número de colisiones por minuto y, por tanto, una mayor transferencia de 
energía desde las mismas hacia el material molido. Valores de BPR desde 1 hasta 
200 pueden encontrarse en la bibliografía, aunque los valores más habituales se 
encuentran en el rango de 10 a 30. 
• Llenado del jarro: Para que puedan ocurrir los procesos de impacto que producen la 
transferencia de la energía desde el medio de molienda al material en polvo es 
necesario que las bolas posean espacio suficiente para que puedan moverse 
libremente. Un volumen mínimo libre del jarro del 50 % se considera como un 
llenado óptimo.  
• Atmósfera de molienda: En la mayoría de los casos se llevan a cabo las moliendas en 
atmósferas inertes (Ar o He de alta pureza) para prevenir la oxidación o 
contaminación de las muestras en polvo. Otras veces se utiliza una atmósfera 
reactiva, como puede ser nitrógeno o amoníaco para la formación de nitruros, 
hidrógeno para la formación de hidruros, etc. 
• Agentes de control del proceso: Suelen ser compuestos orgánicos que actúan como 
lubricantes o surfactantes que se sitúan en la superficie de las partículas en polvo a 
moler y disminuyen las soldaduras en frío  y, por consiguiente, evitan la 
aglomeración de las partículas. Sin embargo, estos agentes de control impiden el 





menudo útil, ya que permite el manejo de los materiales nanoestructurados obtenidos 
sin riesgo alguno para la salud del operario. 
• Temperatura de molienda: Este parámetro puede influir en la composición final de 
los productos formados, o en la velocidad del proceso mecanoquímico. Actualmente, 
los equipos comerciales de molienda no permiten un control o modificación de la 
temperatura del proceso (salvo los equipos de criomilling), aunque se ha demostrado 
que se producen cambios muy importantes en la cinética de las reacciones al 
aumentar la temperatura de la molienda. 
• Proporción de reactivos: Los reactivos se introducen generalmente en los jarros en la 
relación estequiométrica impuesta por la reacción que se quiere inducir, aunque en 
ocasiones, es necesario añadir un pequeño exceso de uno o varios de los reactivos 
para contrarrestar la pequeña oxidación que puede presentar a veces la superficie de 
los mismos. 
1.6.2. Reacciones de auto-propagación inducidas mecánicamente. 
Como se ha indicado con anterioridad, de manera general, una reacción 
mecanoquímica progresa gradualmente con el tiempo como consecuencia de múltiples 
fenómenos de interdifusión entre los reactivos promovidos durante los impactos. Bajo 
estas circunstancias, la conversión en función del tiempo de molienda viene 
caracterizada por una curva sigmoidea, donde pueden distinguirse tres etapas diferentes 
[236]. En primer lugar, existe un tiempo de incubación durante el cual ocurre la 
activación mecánica de los reactivos, sin formación de ningún producto. Durante este 
periodo, se produce la mezcla, la reducción del tamaño de partícula y la formación de 
defectos. Después de este tiempo de incubación, cuando la mezcla de reactivos se ha 
activado suficientemente, los impactos posteriores de las bolas inducen el inicio de la 
reacción mecanoquímica y se observa un aumento en la velocidad de conversión (etapa 
de aceleración). A medida que la reacción progresa, la disponibilidad de superficies 
frescas de reactivos disminuye y la velocidad de la reacción también lo hace de manera 
continuada (etapa de desaceleración) hasta que la conversión completa se alcanza. 
Cuando la reacción en estado sólido que se produce durante el proceso 
mecanoquímico es altamente exotérmica, es posible inducir en el interior del medio de 





transformándose prácticamente de manera instantánea los reactivos en productos. Estos 
procesos se denominan reacciones de auto-propagación (o auto-sostenidas) inducidas 
mecánicamente (MSR, Mechanically induced self-propagating (or self-sustaining) 
reaction) tal como propusieron Yen y col. [237]. Una vez producida la ignición de la 
mezcla y la propagación de la reacción, en muchas ocasiones la conversión de los 
reactivos en productos no suele ser completa, o por fenómenos de extinción prematura 
del frente o porque dicho frente no alcanza perfectamente a todo el material que recubre 
en su totalidad al medio de molienda. Para poder alcanzar la conversión total, se hace 
necesario prolongar la molienda por un periodo de tiempo que no suele ser demasiado 
alto, ya que la alta temperatura que se mantiene en el jarro favorece la finalización de la 
reacción. Este periodo de molienda, denominado etapa de post-combustión o post-
ignición, permite también realizar un buen mezclado y homogeneizado de los productos 
obtenidos, así como reducir el tamaño de los agregados que suelen formarse como 
consecuencia de las altas temperaturas locales que se alcanzan durante el proceso. A 
diferencia de los procesos SHS, los MSR permiten en una única etapa la mezcla de los 
reactivos, la formación del producto y su posterior homogeneización. 
Como las reacciones llevadas a cabo durante un proceso MSR son idénticas a las 
SHS, siendo la principal diferencia que en un caso las reacciones son inducidas 
mediante energía mecánica y en el otro mediante energía térmica, se ha estipulado que 
se puede también aplicar la misma regla de poseer una temperatura adiabática de al 
menos 1800 K. Sin embargo, se ha observado que no todas las reacciones SHS pueden 
ser inducidas por molienda. En las reacciones MSR, la mezcla de reacción no está 
compactada y está en contacto con el medio de molienda, por lo que es de esperar que 
una cantidad significativa de calor se libere al medio ambiente, estando lejos de las 
condiciones cuasi-adiabáticas de las reacciones SHS. En consecuencia, sólo es posible 
inducir reacciones MSR en sistemas altamente exotérmicos. Una alta Tad es un requisito 
indispensable, pero no suficiente, ya que otros parámetros experimentales deben ser 
también controlados para garantizar la aparición de una reacción MSR. 
Una característica importante de las reacciones MSR es la elevada conversión de 
reactivos en productos que se alcanza en periodos cortos de tiempo, sobre todo si lo 
comparamos con la duración de los procesos convencionales mecanoquímicos. Esta 
reducción tan significativa del tiempo de molienda permite que la contaminación se 





observado en un amplio número de sistemas exotérmicos [92], tales como en la 
formación de calcogenuros (seleniuros, sulfuros), carburos, nitruros o boruros, en 
reacciones de reducción de óxidos, sulfuros o haluros tipo aluminotermia, o en sistemas 
más complejos incluyendo reacciones de metástasis, múltiples independientes o 
múltiples acopladas  
Al igual que para el resto de procesos mecanoquímicos, los procesos MSR que se 
aplicaron en primer lugar a reacciones sólido-sólido también se han extendido a 
sistemas sólido-líquido y sólido-gas [222, 238]. En las reacciones sólido-gas, se ha 
mostrado que la atmósfera del gas de trabajo influye tanto en el grado de conversión 
como en la cinética de la reacción. Se ha observado en la síntesis de compuestos Ti-Ni 
(TiNi, Ti2Ni y TiNi3) por molienda del metal en una atmósfera de N2 que la reacción 
transcurre por un mecanismo convencional de difusión sin detectarse una reacción 
MSR, mientras que en atmósfera de O2 se detecta la aparición de una reacción MSR 
[239].  
Por otra parte, se ha comprobado que las reacciones MSR sólido-gas requieren 
una menor presión de trabajo para producir la conversión completa que las homólogas 
de SHS, ya que en estas últimas se pueden precisar presiones de hasta 103-104 atm 
[240], como consecuencia de la necesidad de penetración del gas reactivo en la 
porosidad de la muestra compacta. Por su parte, como la molienda aumenta el número 
de defectos y reduce el tamaño de partícula, se favorece la absorción del gas, 
reduciéndose la presión necesaria para producir la reacción de auto-propagación [241]. 
No obstante, la dificultad de controlar adecuadamente las elevadas presiones que 
se necesitan para inducir estas reacciones MSR o que se alcanzan durante la ignición, ha 
hecho que no se hayan empleado de manera sustancial hasta hace apenas unos años. El 
desarrollo de sistemas de introducción de una atmósfera reactiva empleando una 
conexión directa entre los jarros y la bala de alta presión de gas [222, 242] ha permitido 
el uso de presiones moderadas y constantes y asegurado el aporte continuo del gas 
reactivo. Estos sistemas ya han sido aplicado con éxito en la síntesis, por ejemplo, de 
nitruros [242-244], hidruros [245] y carbonitruros de metales de transición [246-248]. 
En la tabla 1.10 se presentan los hitos más importantes alcanzados en la obtención 





Tabla 1.10. Logros más importantes a lo largo de la historia en las reacciones MSR. 
Año Hito Referencia 
1982 Síntesis de calcogenuros metálicos (Zn, Cd, In, Sn, Pb) 
Tschakarov y col. 
[181] 
1983 Reducción de CuO, ZnO y (Cu,Zn)O con Ca Schaffer y McCormick [174] 
1990 Síntesis de NiAl Atzmon [234] 
1991 Síntesis de carburos de Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Zr, Nb, Mo, Hf, Ta, W, Re, Al and Si 
Matteazzi y LeCaër 
[192] 
1993 Formación de TiC-Ni, MoSi2 
Popovich y col., Patankar 
y col., Ma y col. 
[249-251] 
1993 Reducción de TaCl5 con Mg  
Yang y McCormick 
[252] 
1994 Síntesis de TiB2, ZrB2, (Ti,Zr)B2. Park y col., Radev y col. [253, 254] 
1997 Deshalogenación de clorobenceno (C6H6Cl5) 
con CaH2 
Loiselle y col. 
[238] 
1997 Síntesis de TiN Chin y Perng [255] 
1999 Síntesis de fosfuros metálicos Ni1-xPx 
Takacs y Mandal 
[256] 
 
1.6.3. El tiempo de ignición. 
Un parámetro importante en este tipo de reacciones es el llamado tiempo de 
ignición (tig) que se define como el tiempo de molienda necesario para inducir la 
reacción de auto-propagación. Este parámetro es similar a la temperatura de ignición 
utilizada en las reacciones SHS y depende tanto de la naturaleza de los reactivos como 
de las condiciones de la molienda. El tiempo de incubación, descrito en el apartado 
anterior, y el tiempo de ignición son dos parámetros distintos que no hay que confundir. 
Como para cualquier proceso mecanoquímico, después de un tiempo de incubación, la 
reacción mecanoquímica se inicia debido a los impactos de las bolas, pero en este caso, 
el calor que genera la propia reacción es suficiente como para iniciar y propagar la 
reacción auto-sostenida. En la mayoría de los casos, los tiempos de incubación y de 
ignición prácticamente coinciden, por lo que no se observa ningún producto antes de la 
ignición [257, 258]. 
Sin embargo, en otros casos, las condiciones para la ignición no se alcanzan hasta 
que la reacción mecanoquímica no ha progresado parcialmente por un mecanismo 





claramente antes de producirse la ignición [223, 259]. Es también posible que antes de 
alcanzarse estas condiciones óptimas de ignición, la cantidad de producto formado por 
difusión sea tal que inhiba la ignición, de manera similar a lo que puede ocurrir cuando 
se añade un aditivo inerte. Si la reacción de auto-propagación no comienza antes de la 
formación de una cantidad umbral de producto, el proceso MSR no puede ocurrir y la 
reacción progresará gradualmente. Este fenómeno explica por qué es posible encontrar 
en la bibliografía ambas cinéticas para el mismo sistema dependiendo de las 
condiciones de molienda [260]. 
Por otra parte, el realizar el seguimiento de una reacción mecanoquímica es una 
tarea siempre difícil, ya que no existe ningún parámetro que pueda ser monitorizado 
durante la molienda. Este seguimiento suele realizarse parando el proceso y analizando 
la mezcla molida a tiempos crecientes. Sin embargo, los procesos MSR tienen la ventaja 
de contar con un parámetro importante, como es el tiempo de ignición, que sí puede ser 
medido, al producirse en el momento de la ignición un aumento brusco de la 
temperatura. La ignición fija el momento en el cual el sistema sometido a molienda ha 
absorbido la cantidad de energía necesaria para producir la reacción de auto-
propagación. Cambios en las variables de molienda (velocidad del movimiento, BPR, 
etc.), que determinan la intensidad del proceso, producirán cambios en el tiempo de 
ignición, pero la cantidad total de energía suministrada hasta ese momento puede 
considerarse constante. Por lo tanto, el tiempo de ignición puede tomarse como un punto 
de referencia de forma que permite, por una parte, comparar procesos realizados en 
distintos dispositivos [261] y, por otra parte, determinar cómo varía la energía 
suministrada por un dispositivo en función de las distintas variables de operación [262-
264]. 
El tiempo de ignición puede determinarse, por ejemplo, a partir del perfil de 
temperatura medido en la superficie exterior del jarro empleando para ello un termopar. 
Esto se ha realizado así en los molinos vibratorios tipo SPEX y un ejemplo del tipo de 
perfil obtenido se presenta en la figura 1.4a [265]. La determinación del tiempo de 
ignición en un molino planetario es una tarea un poco más difícil, ya que no puede 
medirse colocando un termopar en la pared externa de los jarros, ya que el movimiento 
giratorio de éstos lo impide. No obstante, el tiempo de ignición también puede medirse 
detectando el aumento de presión en el interior del jarro inducido por el incremento de 
























Figura 1.4. Determinación del tiempo de ignición en reacciones MSR mediante            
a) termopar acoplado al jarro en un molino SPEX; b) transductor de presión absoluta 
conectado a un sistema de adquisición de datos en molinos planetarios. 
En nuestro grupo de investigación, se ha realizado la modificación de un molino 
planetario comercial de tal forma que es posible realizar un seguimiento de la presión en 
el interior del jarro mientras se realiza la molienda. Los detalles de dicha modificación 
se exponen en el capítulo 3 de la presente memoria. El perfil que se observa en estos 
casos es muy similar al de temperatura, apreciándose un brusco aumento de la presión 
cuando se produce la ignición, tal como se muestra en la figura 1.4b. Además, se ha 
demostrado que la presión es mucho más sensible que la temperatura a la hora de 
detectar la ignición [267]. 
Algunas casas comerciales han desarrollado jarros de molienda para molinos 
planetarios (jarros GTM de Fritsch y jarros PM de Retsch) que permiten realizar 
medidas simultáneas de temperatura y presión durante el tratamiento mecánico a partir 
de dispositivos insertados en la tapa de los jarros, siendo las señales transmitidas a un 
receptor por frecuencias de radio. Sin embargo, estos dispositivos son costosos y los 
rangos de medida pequeños (Fritsch: 10-70ºC y 0-8 bar, Retsch: 0-200ºC y 0-5 bar), ya 
que los valores que pueden alcanzarse durante la ignición de una reacción MSR son a 
menudo superiores a los límites superiores permitidos. 
1.6.4. Síntesis de carbonitruros de metales de transición de los grupos IVB y 
VB mediante MSR. 
Como puede apreciarse en la tabla 1.5, las temperaturas adiabáticas de las 






grupos IVB y VB superan ampliamente el valor umbral de 1800 K que se requiere para 
inducir un proceso MSR. Mientras que los carburos de todos estos metales (Ti, Zr, Hf, 
V, Nb y Ta) se han podido obtener por MSR, sólo se ha observado en la formación del 
TiN la aparición de una reacción de auto-propagación, a pesar de que los nitruros 
poseen mayores temperaturas adiabáticas que los carburos (ver tabla 1.5). Esto es 
debido a la dificultad de controlar una atmósfera reactiva en los dispositivos de 
molienda, a la necesidad de emplear elevadas presiones y al hecho de que, por la propia 
naturaleza de los procesos que inducen las reacciones mecanoquímicas, son más fáciles 
de producir las reacciones sólido-sólido que las sólido-gas. 
Una aplicación particular de las reacciones MSR a sistemas sólido-gas es, sin 
duda, la formación de los carbonitruros de los metales de transición de los grupos IVB y 
VB a partir de sus elementos, ya que en este caso se deben emplear dos reactivos 
sólidos, metal y carbono, y otro gaseoso, nitrógeno. Las temperaturas adiabáticas de 
estas soluciones sólidas también son elevadas, ya que se encuentran comprendidas entre 
los valores extremos de los correspondientes carburos y nitruros. Gracias a las 
modificaciones introducidas en molinos planetarios comerciales con el fin de poder 
trabajar en condiciones de alta presión, nuestro grupo de investigación pudo sintetizar 
mediante MSR la gama completa de composiciones del carbonitruro de titanio,   
TiCxN1-x, ajustando la relación metal/carbono en las mezclas de partida [268]. Se utilizó 
como fuente de carbono tanto carbón activo como grafito y se observó un mayor control 
de la reacción y una menor contaminación del medio de molienda cuando se empleaba 
este último, debido a su mayor capacidad de recubrimiento. 
Esta metodología se extendió posteriormente a la síntesis de los carbonitruros de 
Hf, Nb y Ta [247] y se puso de manifiesto que se podían obtener por MSR rangos de 
composiciones superiores a los que se alcanzaban a partir de las reacciones análogas de 
SHS. Sin embargo, para los sistemas con las temperaturas adiabáticas menores, como es 
el caso de Nb y Ta (tabla 1.5), no era posible obtener la solución sólida completa por 
MSR para contenidos altos en nitrógeno, debido a que el mecanismo MSR competía 
con los procesos clásicos de difusión [269]. No obstante, el rango de composiciones se 
podía ampliar ligeramente aumentando la presión de N2. Estos trabajos pusieron de 
manifiesto el efecto sinérgico de la presencia de carbono y nitrógeno en la producción 





tiempo de ignición, una cantidad mínima de carbono en las mezclas era necesaria para 
permitir la correcta propagación del frente de reacción. 
Pero no solamente se mostró que era posible obtener carbonitruros simples, sino 
que era incluso viable sintetizar de manera equivalente carbonitruros complejos 
conteniendo más de un metal de transición. Concretamente, se desarrollaron 
carbonitruros cuaternarios de dos metales de transición: Ti-Zr, Ti-V, Ti-Ta, Ti-Hf y Ti-
Nb [246, 248]. Dentro de cada serie isomorfa cuaternaria era posible obtener una amplia 
gama de composiciones ajustando la relación estequiométrica de los reactivos sólidos. 
La formación de productos monofásicos se observaba en la mayoría de los casos, 
especialmente en aquellos en los que la reacción de auto-propagación era más 
exotérmica. En los casos en donde existía una tendencia a formar productos 
multifásicos, estaban constituido mayoritariamente por una fase cuaternaria. 
Por último, la síntesis de estos carbonitruros presentaban un alto grado de 
reproducibilidad y, con carácter general, los productos obtenidos por este método 
poseían una alta homogeneidad química, estructural y microestructural y podían 
considerarse como monofásicos. Estos productos presentaban un carácter 
nanoestructurado y estaban formados por partículas submicrométricas constituidas a su 
vez por dominios nanométricos. Las partículas presentaban un número importante de 







CAPÍTULO 2  











2.1. Hipótesis de partida y objetivo general. 
Tal como se ha indicado en el capítulo anterior, se ha propuesto que el desarrollo 
de cermets utilizando como material cerámico de partida (previo al sinterizado) 
carbonitruros complejos (soluciones sólidas), que contengan en su estructura la totalidad 
de los metales de transición empleados en su fabricación (exceptuando el empleado 
como fase cementante), permitiría obtener materiales sin la característica 
microestructura core-rim, lo que podría mejorar las propiedades mecánicas e, incluso, 
modularlas mediante la modificación de la composición de dichas soluciones sólidas.  
Sin embargo, a pesar de estas ventajas, el uso de estos carbonitruros complejos 
como materia prima no se ha generalizado tanto como hubiera cabido de esperar. La 
causa principal ha sido la dificultad de encontrar un método de síntesis que permita un 
control adecuado de la estequiometría de estas soluciones sólidas. Los métodos 
utilizados han sido la nitruración de mezclas estequiométricas de carburos binarios y 
metales refractarios, la calcinación de mezclas de carburos y nitruros en atmósfera 
inerte y la reducción carbotérmica en atmósfera de nitrógeno de mezclas de los 
correspondientes óxidos [126, 137, 270-273]. Todos estos métodos requieren altas 
temperaturas y a menudo presión, así como pasos intermedios de molienda, para 
acelerar el proceso. Como el material así obtenido presenta un elevado tamaño de 
partícula, es necesario reducirlo incluyendo nuevos procesos de molienda antes de 
realizar la mezcla final con la fase cementante, añadiendo complejidad al proceso 
pulvimetalúrgico de fabricación de los cermets. 
En nuestro grupo de investigación, se ha demostrado que el proceso 
mecanoquímico MSR permite obtener de forma sencilla, no sólo carbonitruros de 
metales de transición, sino también soluciones sólidas de estos carbonitruros 
constituidos por más de un metal, con un elevado control de la estequiometría y una 
gran reproducibilidad [247, 248]. Además, se demostró que el método MSR podía 
incorporarse con facilidad a la metodología utilizada en el desarrollo de cermets, 
tomando como base sistemas sencillos formados por una única fase cerámica de 
composición TiCxN1-x y una fase metálica [274, 275], obteniéndose una excelente 
dispersión de las partículas cerámicas en la fase cementante tras realizar un procesado 
isotérmico convencional. 




Teniendo en cuenta estos antecedentes, el objetivo fundamental de la presente 
tesis doctoral consiste en el desarrollo y la caracterización (química, estructural, 
microestructural y mecánica) de cermets basados en soluciones sólidas de carbonitruros 
de metales de transición, evitando en la medida de lo posible la formación de la típica 
microestructura core-rim, gracias a la incorporación del proceso mecanoquímico MSR 
como parte de la ruta pulvimetalúrgica empleada. Con la finalidad de no complicar en 
exceso la composición química del cermet y así poder extraer con más facilidad la 
influencia de la presencia de las soluciones sólidas en el comportamiento mecánico, se 
ha planteado emplear una única fase cerámica cuaternaria cuya composición es un 
carbonitruro de Ti y Ta y Co elemental como fase cementante. En concreto, se 
consideró de gran interés incluir Ta para proporcionar buenas propiedades mecánicas a 
alta temperatura. Por todo ello, la composición química nominal de los cermets objeto 
de estudio en la presente tesis doctoral se puede definir como (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co 
(20 % en peso) con valores de x = 1; 0,99; 0,95; 0,9 y 0,8. 
 
2.2. Organización de los resultados. 
Los resultados obtenidos en la presente tesis doctoral se han agrupado en 4 
capítulos: 
• Capítulo 4: Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co: 1 etapa de molienda. 
• Capítulo 5: Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co: 2 etapas de molienda. 
• Capítulo 6: Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co: Efecto de la 
introducción de aditivos. 
• Capítulo 7: Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co: Resistencia a la 
oxidación. 
Con objeto de simplificar en la medida de lo posible el proceso pulvimetalúrgico, 
en primer lugar se realizó la síntesis de la fase cerámica carbonitruro por MSR y el 
mezclado con la fase cementante Co simultáneamente en el mismo proceso de 
molienda. La caracterización de los cermets desarrollados por esta metodología, que se 
presenta en el capítulo 4, mostró sin embargo la existencia de una microestructura core-
rim, aunque, como se verá más adelante, diferente a la generalmente presentada en la 
bibliografía. Además, la presencia de compuestos intermetálicos en la fase cementante, 




que se formaban durante el proceso MSR, provocaba en estos cermets un mal 
comportamiento mecánico. 
Por esta razón, en el capítulo 5 se aborda una modificación del proceso de síntesis 
que consistía en realizar dos procesos consecutivos de molienda independientes, uno 
para sintetizar exclusivamente la fase cerámica carbonitruro y otro posterior para 
realizar la mezcla con la fase cementante. Aunque en este caso no se observó la 
microestructura core-rim, sin embargo la presencia de nuevo de fases intermetálicas 
volvía a ser perjudicial desde el punto de vista de las propiedades mecánicas. 
Los resultados del capítulo 6 muestran los ensayos realizados con el fin de 
impedir o minimizar la formación de dichas fases intermetálicas durante la ruta 
pulvimetalúrgica. Como se expondrá en dicho capítulo se obtuvieron muy buenos 
resultados cuando se añadía grafito como aditivo previo a la sinterización. 
Por último, en el capítulo 7 se presenta un estudio exhaustivo de la resistencia a la 
oxidación de los cermets desarrollados en los capítulos anteriores y como se expondrá, 
se confirmó el efecto positivo que induce la presencia de Ta en la composición de los 
cermets. Los resultados obtenidos muestran que estos cermets pueden ser candidatos 










CAPÍTULO 3  










Para llevar a cabo las experiencias recogidas en la presente memoria de tesis 
doctoral se han empleado los elementos y compuestos químicos expuestos en las tablas 
3.1, 3.2 y 3.3. 
Tabla 3.1. Reactivos sólidos: *CAS = Chemical American Number; d: tamaño de 
partícula; p: pureza. 
Elemento / 
compuesto Nº catálogo Nº CAS* p (%) d (mesh) Empresa 
Titanio (Ti) 93-2267 7440-32-6 >99 < 325 Strem  Chemicals 
Tántalo (Ta) 00337 7440-25-7 99,6 < 325 Alfa  Aesar 
Cobalto (Co) 93-2760 7440-48-4 99,8 < 400 Strem  Chemicals 
Grafito (C) 104206 7782-42-5 >99 - Merck 
Boro (B) 112070 7440-42-8 >99 - Merck 
Silicio (Si) 93-1496 7440-21-3 >99 < 325 Strem  Chemicals 
Hexaboruro de 




Tabla 3.2. Reactivos líquidos. 
Compuesto Nº catálogo Nº CAS* p (%) Empresa 
Etanol 141086 64-17-5 99,5 Panreac 
Isopropanol 871090 67-63-0 99,9 Panreac 
 
Tabla 3.3. Reactivos gaseosos. 
Elemento / 
Compuesto Nº CAS* p (%) Impurezas (ppm) Empresa 
Nitrógeno (N2) 7727-37-9 >99,999 O2<3; H2O<3; CnHm<0,2 Linde 
Argón (Ar) 7740-37-1 >99,995 O2<10; H2O<8 Linde 
Helio (He) 7440-59-7 >99,999 O2<2; N2<3; H2O<3;  CnHm<0,2 Linde 
 




3.2. Técnicas experimentales. 
3.2.1. Tratamiento mecánico. 
La síntesis mecanoquímica de los carbonitruros de titanio y tántalo,            
(TixTa1-x)(C0,5N0,5), y los procesos de mezclado y homogeneización con la fase metálica 
cementante, Co, se llevaron a cabo por molienda empleando molinos planetarios de 
bolas de alta energía. Estos dispositivos se denominan así porque el movimiento al que 
son sometidos los jarros de molienda es similar al movimiento planetario de la tierra 
respecto al sol. Consta de dos movimientos giratorios superpuestos y en sentidos 
opuestos, uno circular de traslación de los jarros alrededor del eje central del disco del 
molino que los soporta (ωp) y otro de rotación de los jarros alrededor de sus propios ejes 
(ωv). Las dos fuerzas centrífugas generadas por ambos giros inducen un movimiento en 
las bolas afectado por una fuerza de Coriolis que hace que éstas rueden por la pared 
interna del jarro para después ser lanzadas a gran velocidad contra la pared opuesta. 
Esto provoca la acción combinada de fuerzas de fricción y choque que liberan una gran 
cantidad de energía que es transmitida al material sometido a molienda y es responsable 
de la inducción de los fenómenos físicos y químicos deseados (figura 3.1). 
 
Figura 3.1. Esquema del movimiento que se produce en un molino planetario[276], 
siendo: Rv = radio del jarro; Rp = distancia del eje del molino a los ejes de los jarros; 
ωp = velocidad angular de giro de la plataforma del molino; ωv = velocidad angular de 
giro de los jarros. 
Un proceso mecanoquímico es sencillo de realizar y consiste en introducir en el 
jarro, el medio de molienda, generalmente bolas, y los reactivos en las proporciones 
estequiométricas adecuadas, empleando la atmósfera de trabajo (inerte o reactiva) que 
se desee. El jarro convenientemente cerrado es colocado firmemente en el molino y 
  
sometido al doble movimiento giratorio
producir el efecto requerido




• Molino Planetario Pulverisette 7 (P7), Fritsch. 
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conectar el jarro de molienda a la bala suministradora de la atmósfera de trabajo 
mediante un tubo de poliamida o poliuretano haciendo uso de una junta rotativa 
industrial (Deublin), que permite una presión máxima de 70 bar y una rotación de 3500 
rpm, y un racor de 3x5 mm atornillado sobre la tapa perforada del jarro (figura 3.2c y 
3.2d). La junta rotativita tiene como finalidad deshacer el giro en el tubo ocasionado por 
el movimiento del molino. 
La presión de trabajo puede ser monitorizada durante la molienda mediante un 
transductor de presión absoluta (AKS) posicionado entre la junta rotativa y la bala de 
gas y conectado a un sistema de adquisición de datos ADAM-400 Series (Esis Pty 
Ltd). El sistema de control incluye también un controlador (ASCON) y una válvula 
de solenoide (SMC Corporation) que permiten la parada simultánea del molino y del 
aporte de gas en caso de producirse alguna incidencia. Asimismo, este sistema permite 
determinar con precisión el tiempo de ignición, ya que el aumento de temperatura 
ocasionado por la reacción de auto-propagación induce un abrupto incremento de la 
presión que es fácilmente detectable en el registro presión-tiempo. 
Los parámetros experimentales empleados en los distintos procesos de molienda 
en seco realizados, y que fueron optimizados en estudios previos llevados a cabo en el 
seno del grupo de investigación, fueron:  
• Tipo de jarro: Se emplearon jarros de acero templado (67 HRC) en ambos molinos 
por su dureza y escaso desgaste. Se desechó el uso de jarros de carburo de 
tungsteno debido a su elevado coste, mayor fragilidad y elevada contaminación. La 
contaminación de Fe observada en las moliendas realizadas con acero templado no 
superaba nunca el 2 % en peso, valor que no resultaba perjudicial para los cermets 
obtenidos. Además, el Fe se incorpora a la fase cementante aleándose con el Co tras 
los procesos de sinterización. 
• Volumen del jarro: Se utilizaron jarros de 45 ml y 300 ml en los molinos P7 y P4, 
respectivamente. 
• Velocidad de giro: El molino P4 permite variar independientemente las velocidades 
de giro del disco soporte y de los jarros. Sin embargo, se fijó una relación planetaria 
igual a -1 (velocidad giro disco/velocidad giro jarros) con el fin de facilitar el 
escalado con el molino P7 que posee una relación fija de velocidades. De manera 




específica, se utilizaron velocidades de giro de 400 rpm en el molino P4 y 600 rpm 
en el molino P7. 
• Medio de molienda: Se emplearon bolas de acero inoxidable AISI 420-C (53-60 
HRC): 
 P4: 13 bolas / 20 mm de diámetro / 32,6 g por bola. 
 P7: 7 bolas / 15 mm de diámetro / 13,7 g por bola. 
• Llenado del jarro: Se utilizó un llenado, bolas más reactivos, en torno a 1/3 del 
volumen total, que se considera un valor óptimo para que las bolas puedan moverse 
libremente. A partir de este volumen, se determinó el número de bolas a usar 
indicado previamente.  
• BPR: Se emplearon valores para este parámetro de 9.5 y 16, que implicaban el uso 
de 44.6 y 6 g de muestra, para los molinos P4 y P7, respectivamente. Estos valores 
se determinaron teniendo en cuenta el llenado óptimo de los jarros y la obtención de 
tiempos de ignición similares (para los mismos procesos MSR) con las condiciones 
empleadas, lo que significaba regímenes de intensidad de molienda también 
similares.  
• Presión de la atmósfera de trabajo: Se emplearon 6 bar de presión tanto para la 
atmósfera reactiva de N2 como para la atmósfera inerte de Ar o He. 
• Tiempo de molienda: Este parámetro no es posible fijarlo previamente al inicio de 
la molienda. Aquellas moliendas que tenían como finalidad la mecanosíntesis de los 
carbonitruros de Ti y Ta (con o sin Co), se prolongaban 30 min más después de la 
detección del tiempo de ignición, tig. Igualmente, 30 min fue el tiempo empleado en 
aquellas moliendas realizadas sólo con la finalidad de mezclado y homogeneizado 
de fases. Estos tiempos fueron optimizados en ensayos preliminares. 
3.2.2. Sinterización en fase líquida. 
La sinterización es uno de los métodos de fabricación más antiguo para la 
obtención de sólidos densos y consiste en el tratamiento térmico de un polvo 
compactado a una temperatura inferior a la de fusión del principal constituyente, con el 
propósito de aumentar la resistencia y la integridad a través de la unión de las partículas. 
En el transcurso de la sinterización, e impulsado por una disminución en la energía libre 




del sistema, se producen procesos de transporte de masa (térmicamente activados) entre 
las superficies de contacto de las partículas que conducen al reforzamiento del material 
y a una disminución importante de su porosidad. 
Los materiales cerámicos refractarios con un elevado punto de fusión son difíciles 
de sinterizar y se requiere el uso de temperaturas elevadas, y a veces de altas presiones, 
para conseguir óptimas densificaciones. En estos casos, es común introducir aditivos 
que generalmente inducen la formación de una fase líquida entre los límites de grano de 
las partículas cerámicas, acelerando los fenómenos de transporte y permitiendo reducir 
la temperatura necesaria para alcanzar la densificación deseada [277]. La cantidad de 
fase líquida puede variar enormemente entre unos casos y otros y viene principalmente 
determinada por el efecto que induce la presencia de los aditivos en las propiedades 
finales del material sinterizado. Si estos aditivos son perjudiciales, se intenta añadir la 
cantidad mínima necesaria para alcanzar una adecuada densificación [55]. En el caso de 
los cermets, la adición de la fase metálica que actúa como fase cementante tiene 
también como finalidad el aumento de la tenacidad del material [41]. Por esta razón, la 
cantidad de fase metálica empleada es generalmente elevada, con contenidos que 
pueden alcanzar hasta un 30 % en volumen, lo que obviamente facilita el proceso de 
sinterización en fase líquida [144]. 
Los procesos de sinterización en fase líquida comportan varias etapas. 
Inicialmente, cuando la fase líquida empieza a formarse, ésta tiende a infiltrarse en el 
espacio entre las partículas permitiendo su reordenamiento bajo la acción de las 
tensiones compresivas debidas a la capilaridad. Después, se producen fenómenos de 
disolución-reprecipitación impulsados por una disminución de las tensiones 
superficiales. Por último, como la fracción de partículas cerámicas suele ser elevada, se 
promueven también fenómenos de coalescencia que favorecen la formación del 
esqueleto sólido, lo que permite también alcanzar la condición favorable para que el 
líquido fluya en la porosidad remanente y se alcance la densificación final [277]. 
Teniendo en cuenta esta fenomenología, una buena sinterización en fase líquida requiere 
que el sólido sea al menos ligeramente soluble en la fase líquida, que ésta tenga 
capacidad de mojado y que se forme antes de que ocurra cualquier sinterización en 
estado sólido que dificulte el posterior reordenamiento de las partículas [277]. 




En la presente tesis doctoral, los cermets en polvo obtenidos por mecanoquímica 
se sinterizaron en fase líquida empleando diversas técnicas de procesado que se 
describen a continuación. En todos los casos, se obtuvieron cermets con una elevada 
densificación, escasa proporción de poros y una alta cohesión entre las fases cerámica y 
metálica. 
3.2.2.1. Sinterización sin presión. 
El material en polvo (entre 8-10 g, dependiendo de la composición en Ti y Ta) era 
inicialmente conformado en una prensa hidráulica uniaxial, modelo Atlas Manual 
15T (Spepac), empleando moldes de acero inoxidable y una carga de 2 t 
(aproximadamente 11 MPa) durante 5 min. Los cilindros obtenidos de 
aproximadamente 13 mm de diámetro y 10 mm de altura eran compactados 
posteriormente en una prensa isostática, Astur Sinter, equipada con una bomba 
manual Enerpac A400IC, que permite alcanzar una presión de hasta 275 MPa. La 
presión es transmitida desde el fluido de la prensa (aceite) a la muestra, que se encuentra 
envasada al vacío y protegida, en todas las direcciones, obteniéndose así una densidad 
en verde homogénea en todo el material. Las condiciones de presión y tiempo 
empleadas fueron 200 MPa y 10 min. 
La sinterización sin presión de los cermets se llevó a cabo en un horno tubular 
ICM 1360, modelo RHT-180-50-1H (AGNI GmbH), figura 3.3a, que permite 
alcanzar una temperatura máxima de 1800ºC. Este horno se encuentra conectado a un 
sistema de flujo de gases, que posibilita el uso de atmósferas reactivas o inertes durante 
el sinterizado (Pmáx = 2 bar). El tubo de alúmina del horno posee un diámetro interior de 
50 mm y se encuentra refrigerado por aire en sus extremos para evitar el 
sobrecalentamiento de los cierres. La determinación del perfil de temperaturas en el 
interior del horno realizada a 1000ºC empleando un termopar tipo K (cromel-alumel o 
Ni-Cr/Ni-Al), con un rango de temperatura de trabajo entre -200 ºC y 1372 ºC y una 
sensibilidad de 41 µV/ºC, permitió comprobar la existencia de una zona isoterma 
central de unos 3 cm con una temperatura real un 2 % inferior a la temperatura 
programada (figura 3.3b). Teniendo en cuenta que el gradiente térmico disminuye a 
medida que aumenta la temperatura [278], es lógico suponer que a las temperaturas de 
trabajo empleadas, en torno a los 1400-1600ºC, la diferencia entre la temperatura 
programada y la alcanzada por el horno es mínima. 











Figura 3.3.a) Horno tubular ICM 1360, modelo RHT-180-50-1H (AGNI GmbH); b) 
Determinación de la zona isoterma. 
Las temperaturas de sinterización utilizadas para los cermets variaron entre 
1400ºC y 1600ºC, dependiendo de la composición, siendo 1 h el tiempo habitual de 
residencia a la máxima temperatura. Las velocidades de calentamiento y enfriamiento 
empleadas fueron 5 ºC/min y la atmósfera un flujo inerte de Ar. Las condiciones 
específicas para cada ensayo se indican en los capítulos correspondientes. 
3.2.2.2. Prensado en caliente. 
El prensado en caliente (HP, Hot-Pressing) es una técnica de procesado 
consistente en someter al material en forma de polvo a alta temperatura y presión 
(uniaxial) de manera simultánea [279]. Esta técnica suele emplearse para disminuir la 
temperatura de sinterización, lograr una mayor densidad final y producir una 
microestructura más homogénea. También suele utilizarse en procesos de sinterización 
en fase líquida, ya que la aplicación de una presión externa aumenta la fuerza motriz de 
los fenómenos involucrados en este tipo de procesos [280]. La única precaución a tener 
en cuenta es que la fase líquida pueda fluir hacia el exterior del molde durante el 
procesado, sobre todo cuando ésta se forma en una alta proporción. 
Algunos de los cermets obtenidos por mecanoquímica se sinterizaron también en 
un equipo Hot-Press de calentamiento inductivo (figura 3.4a) ubicado en el Istituto di 
Scienza e Tecnologia dei Materali Ceramici (ISTEC-CNR) de Faenza (figura 3.4b). El 
material en polvo (aproximadamente 160 g) se conformó por presión uniaxial 
empleando una carga de 24,5 MPa durante 2 min, obteniéndose cilindros de 45 mm de 
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diámetro y 30 mm de altura. A continuación, el cilindro se dispuso en un molde de 
grafito que se posicionó en el equipo de prensado en caliente y fue calentado por efecto 
Joule debido a las corrientes eléctricas parásitas inducidas por el campo 
electromagnético de alta frecuencia generado por las bobinas de inducción. Se estima 
que el campo puede penetrar en el molde hasta una profundidad entre 0,5 y 3 mm. A 
partir de esta distancia, el calor se transfiere al resto del molde y a la propia muestra por 
conductividad térmica. Dos de las mayores dificultades a tener en cuenta con dicha 
técnica son un calentamiento no uniforme debido a un mal posicionamiento del molde 
en el centro de la bobina y la existencia de gradientes de temperatura entre el molde y la 
muestra cuando se emplean velocidades de calentamiento excesivamente elevadas, con 









Figura 3.4. a) Esquema de funcionamiento de un equipo HP de calentamiento inductivo 
[281]; b) Equipo HP utilizado. 
El equipo utilizado permite alcanzar temperaturas de hasta 1700ºC en atmósfera 
de aire y de 2200ºC en vacío (hasta 10-4 atm), atmósfera reactiva o inerte. Es posible 
aplicar una presión de hasta 50 MPa. Al poseer el equipo un horno metálico (molibdeno 
y tungsteno) y no de grafito se evita la contaminación de las muestras y la pérdida de 
vacío. Las condiciones de sinterización empleadas fueron una temperatura máxima de 
1360ºC con una velocidad de calentamiento de 30 ºC/min, un tiempo de residencia a la 
máxima temperatura de 3 min, una presión de 20 MPa y una atmósfera de vacío de 
aproximadamente 10-4 atm. 
a) b) 




3.2.2.3. Sinterización asistida por corriente de plasma pulsada. 
La sinterización asistida por corriente de plasma pulsada (SPS, Spark Plasma 
Sintering) es también un método de obtención de materiales en forma másica basado en 
la aplicación simultánea de altas temperatura y presión (uniaxial). En este caso, el 
calentamiento de la muestra se produce al hacer pasar una corriente continua pulsada de 
alto amperaje por un molde de grafito y también por la muestra si ésta es conductora 
[282]. Aunque se asume que los pulsos de corriente crean descargas entre las partículas 
del material, produciéndose un aumento localizado de la temperatura de hasta varios 
miles de grados, generando un plasma, su existencia no se ha demostrado de forma 
inequívoca. En el caso de materiales no conductores, sólo el molde es calentado por 
efecto Joule y la muestra lo hace a partir de éste por conducción térmica. En estas 
condiciones, el tiempo para alcanzar una temperatura homogénea en el interior de la 
muestra es algo más elevado, aunque sigue siendo pequeño. 
Esta técnica permite un calentamiento rápido y bien distribuido en toda la 
muestra, por lo que es posible trabajar a velocidades de calentamiento del orden de 
cientos de grados por minuto. Por otra parte, debido al efecto positivo sobre los 
fenómenos de transporte que tiene el uso de este tipo de corrientes pulsadas, este 
método permite obtener muestras perfectamente consolidadas a temperaturas más bajas 
y tras tiempos de sinterización mucho menores, del orden de unos minutos, que las 
técnicas de sinterización convencionales. Este hecho posibilita la obtención de 
materiales nanoestructurados sin necesidad de usar aditivos que frenen el crecimiento de 
grano y que puedan producir fases secundarias indeseadas que afecten a las propiedades 
finales del material [282]. La dificultad del escalado a la hora de obtener piezas de gran 
tamaño es uno de sus principales inconvenientes. 
La configuración básica de estos equipos consiste en un dispositivo de prensado 
uniaxial, donde los dos pistones se encuentran refrigerados y sirven además como 
electrodos, una cámara de vacío también refrigerada con agua, donde es posible emplear 
una atmósfera controlada, un generador de corriente continua y sistemas de regulación 
tanto de la presión como de la corriente aplicada (figura 3.5a). El equipo SPS utilizado 
en la sinterización de los cermets fue un dispositivo Dr. Sinter Inc., modelo 515S, 
Kanawawa, Japan, ubicado en el Departamento de Física de la Materia Condensada de 




la Universidad de Sevilla que permite una corriente máxima pulsada de 1500 A y una 
carga de hasta 50 kN (figura 3.5b). 
Para cada ensayo, se introdujeron 4 g de material en un molde cilíndrico de grafito 
con un diámetro interno de 15 mm. El cermet en polvo introducido estaba forrado con 
una lámina de grafito para proteger la matriz y los pistones y facilitar la extracción de la 
muestra después de la sinterización. Las condiciones de la sinterización realizada en 
vacío fueron una temperatura máxima de 1250ºC, una velocidad de calentamiento de 
200 ºC/min, una estancia de 2 min a 1250 ºC y una presión de 30 MPa. La temperatura 
se midió utilizando un pirómetro óptico centrado sobre la matriz de grafito. 
.   
Figura 3.5. a) Esquema de funcionamiento de un equipo SPS [282]; b) Equipo SPS (Dr. 
Sinter Inc, modelo 515S) utilizado. 
3.2.3. Caracterización físico-química. 
3.2.3.1. Granulometría. 
La determinación de los tamaños de partículas y agregados de los cermets en 
polvo se realizó empleando un equipo Masterziser He-Ne Laser (633nm), Malvern 
Instruments Ltd (Servicios de Investigación ICMS) equipado con una unidad Hydro 
SM para dispersar pequeñas cantidades de muestra. Este equipo permite la medición de 
tamaños y agregados de partículas comprendidos en un rango desde 0,02 µm hasta 2000 
µm. Esta técnica se basa en la dispersión que sufre un haz de luz incidente por las 
partículas presentes en una dispersión líquida. A medida que disminuye el tamaño de la 
partícula, el haz de luz es dispersado a mayores ángulos. Los datos de intensidad de luz 
a) b) 




dispersada en función del ángulo se analizan a partir de la teoría de Mie (solución 
analítica de las ecuaciones de Maxwell para la dispersión de la radiación 
electromagnética por partículas esféricas) y se obtiene la distribución de tamaños, que 
son expresados como diámetros equivalentes al volumen de una esfera. Para este 
cálculo es necesario conocer las propiedades ópticas de la muestra y del medio 
dispersante. En nuestro caso, el medio empleado fue agua destilada (índice de refracción 
1,33) y el índice de refracción para la fase dispersada (cermets en polvo) fue tomado 
igual a 2,15 [283]. 
3.2.3.2. Densidad por Arquímedes. 
Las densidades de los cermets sinterizados se calcularon mediante el método de 
Arquímedes empleando el kit de densidad de Mettler Toledo acoplado a una balanza 
analítica de precisión (modelo AB204-S). Determinando la masa del cermet en aire, 
así como el empuje provocado cuando éste se introduce en el fluido, en nuestro caso 








ρρ ⋅=        (3.1) 
Es importante mencionar que las medidas tomadas en la balanza cuando el cermet 
era sumergido en agua no experimentaban fluctuaciones importantes de peso, por lo que 
no fue necesario la modificación de la expresión anterior introduciendo factores 
relativos a la porosidad abierta, cuya existencia puede provocar errores en la densidad 
determinada. 
3.2.3.3. Análisis elemental. 
El análisis elemental se ha empleado para la determinación del contenido en 
carbono y nitrógeno de los distintos cermets, tanto en polvo como sinterizados. Esta 
técnica se basa en la combustión completa de la muestra a analizar en una atmósfera 
pura de oxígeno. Con esta combustión se consigue descomponer la muestra y las 
moléculas gaseosas simples formadas son separadas mediante trampas de gases y 
posteriormente cuantificadas gracias a detectores independientes de IR (CO2, H2O, SO2) 
y de conductividad térmica (N2) [284, 285]. El equipo empleado fue un analizador 




elemental LECO, Modelo CHNS 932, ubicado en los Servicios Generales de 
Investigación de la Universidad de Sevilla (CITIUS). 
Debido a la baja temperatura empleada en este equipo para la combustión de la 
muestra (1000ºC), la aplicabilidad de este procedimiento al tipo de materiales 
desarrollados en la presente tesis se comprobó a partir de mezclas conocidas de TiN y 
TiC. Se corroboró que el análisis proporcionaba un valor correcto de la relación C/N 
presente en las muestras. A partir de los porcentajes en peso totales de C y N obtenidos 
por esta técnica, se determinó el coeficiente estequiométrico, y, de los carbonitruros de 
metales de transición (TixTa1-xCyN1-y), asumiendo una relación atómica (C+N)/(Ti+Ta) 










        (3.2) 
Siendo %N y %C, los tantos por ciento en peso de N y C en la muestra y M, sus 
respectivos pesos atómicos. 
3.2.3.4. Espectroscopía de emisión atómica-ICP. 
La espectroscopía de emisión atómica permite el análisis multielemental de más 
de 70 elementos. Se basa en la emisión de radiación electromagnética por parte de los 
átomos e iones elementales de las muestras que han sido previamente excitados. 
Inicialmente, la muestra es disuelta, nebulizada y transformada en un fino aerosol, que 
es transportado por una corriente de argón a la antorcha de un plasma donde se alcanzan 
temperaturas del orden de 6000 K. De esta forma, es posible excitar los elementos 
(átomos e iones) constituyentes de la muestra a estados electrónicos más energéticos, 
que cuando retornan a su estado energético fundamental, emiten radiación UV-VIS que 
es detectada, dando lugar a un espectro de líneas de emisión. La posición de estas líneas 
da información cualitativa de la muestra, mientras que la intensidad de las mismas 
provee información cuantitativa de cada elemento [286]. 
Un espectrómetro de emisión atómica por plasma de acoplamiento inductivo, EA-
ICP, Horiba Jobin Yvon, modelo última 2, ubicado en los Servicios Generales de 
Investigación de la Universidad de Sevilla (CITIUS), se utilizó para cuantificar los 
elementos metálicos (Ti, Ta, Co y Fe) presentes en los cermets. Esta técnica ha 




permitido determinar la contaminación de hierro proveniente de los jarros y del medio 
de molienda. 
3.2.3.5. Espectroscopía de energía dispersiva de rayos-X. 
La espectroscopía de energía dispersiva de rayos-X (XEDS, energy-dispersive X-
ray spectroscopy) permite la identificación cualitativa y semicuantitativa de los 
elementos presentes en una muestra. Se basa en la detección y el estudio de la radiación 
electromagnética de rayos X emitida cuando una muestra es bombardeada por un haz de 
electrones. Como cada elemento posee una estructura electrónica única, cuando una 
muestra es ionizada por un haz de energía superior a la de enlace de los electrones 
internos de los átomos, ésta emite rayos X de valores de energía discretos característicos 
de cada uno de los elementos que la componen, debido a transiciones electrónicas desde 
capas más externas a capas más internas, generando así las diferentes líneas espectrales 







Figura 3.6. Transiciones electrónicas entre distintos niveles energéticos [287]. 
La determinación semicuantitativa también es posible e implica medir la 
intensidad de los rayos X generados por los distintos elementos de la muestra. Pero la 
intensidad que es medida por los detectores no es sólo directamente proporcional a la 
concentración de los distintos elementos. La señal medida va a depender del número 
atómico del elemento a cuantificar, ya que determina la probabilidad de ionización y el 
rendimiento de fluorescencia (competencia con los electrones Auger), de la absorción 
que sufren los rayos X emitidos por parte de la propia muestra, de la emisión de rayos X 
secundarios como origen de la excitación producida por la emisión primaria 
(fluorescencia) y del volumen real analizado que es variable y función de la naturaleza 
de la muestra [288, 289]. Hoy en día, todos estos parámetros están incluidos y 
corregidos en los softwares utilizados en el cálculo semicuantitativo, siendo el más 




extendido el denominado sistema ZAF, el cual mediante modelos físicos calcula y 
corrige de manera separada la influencia generada por el número atómico (Z), la 
absorción (A) y la fluorescencia (F). 
Un inconveniente de esta técnica analítica es la imposibilidad de cuantificar 
adecuadamente elementos de bajo número atómico, menos pesados que el C (H, He, Li, 
Be, B), ya que el rendimiento de fluorescencia es bajo, al aumentar en proporción la 
generación de electrones Auger. Por otra parte, la formación de un fondo continuo de 
energía debido a las interacciones inelásticas del haz de electrones impide la detección y 
cuantificación de señales de baja intensidad. La sensibilidad típica en este tipo de 
análisis ronda los 1000 ppm. Un espectro XEDS se representa en función de la energía 
de los rayos X en keV con canales de anchura de 10 a 20 eV. Aunque, los fotones de 
rayos X emitidos son monocromáticos, éstos son ensanchados hasta un perfil gaussiano 
como consecuencia de la respuesta del sistema de detección. Esto influye en la 
resolución en energía del sistema, definida como la anchura a media altura (FWHM, 
Full Width at Half Maximum) de estas señales. Convencionalmente, esta FWHM 
tabulada para el Mn Kα es de 5,38 keV. Teniendo en cuenta que típicamente para 
detectores de Si (Li) y SSD la resolución ronda los 130-150 eV, esto suele ser suficiente 
para separar líneas K de elementos contiguos. 
Los equipos utilizados para la determinación analítica de los elementos existentes 
en los cermets por XEDS estaban acoplados a los microscopios electrónicos de barrido 
Hitachi S4800 SEM-FEG y de transmisión Philips CM200 (Servicios de Investigación 
ICMS) y eran, respectivamente: 
• EDX Bruker X Flash Detector 4010 (Quantax) con una resolución en energía de 
133 eV, un área activa de 100 mm2 y un rango de detección desde Be (4) hasta Am 
(95). El potencial de aceleración de los electrones incidentes utilizados fue de 20 
keV. 
• Detector integrado EDAX Sapphire Si (Li) con Dewars de 10 l classic style, con 
un área activa de 30 mm2 y capacidad de detección de elementos desde Be. 
3.2.3.6. Oxidación. 
El estudio de la resistencia a la oxidación de los cermets sinterizados se realizó a 
partir de las medidas termogravimétricas de ganancia de peso, empleando una 




microbalanza C.I. Electronics Ltd. que permite un peso máximo de 5 g y posee un 
rango de medida de 200 mg con una sensibilidad de 1 µg. Ésta se encuentra acoplada a 
un horno vertical Severn Thermal Solutions Ltd, modelo SC448A, que permite el 








Figura 3.7. Microbalanza y horno vertical utilizados para los ensayos de oxidación. 
Los ensayos de oxidación se llevaron a cabo sobre paralelepípedos de 
dimensiones similares (~ 6x5x2 mm, 104 mm2) con todas las caras pulidas obtenidos 
del centro de los especímenes de los cermets sinterizados. Los tratamientos isotérmicos 
se realizaron en aire estático a temperaturas comprendidas entre 700ºC y 1200ºC 
durante un tiempo de 48 h. La velocidad de calentamiento fue de 20 ºC/min. Las 
muestras a oxidar se colocaban sobre un hilo de una aleación Pt/Rh(10 %) de diámetro 
0,45 mm enrollado en espiral para maximizar el contacto de las superficies de las 
muestras con la atmósfera circundante. 
3.2.4. Caracterización microestructural. 
3.2.4.1. Preparación metalográfica. 
La caracterización microestructural por microscopía óptica y SEM del material 
sinterizado y de las muestras oxidadas requirió una preparación metalográfica previa 
para obtener una superficie especular de la muestra, completamente plana, libre de 
rugosidades y defectos. Esto, generalmente conocido como “pulido a espejo”, evita la 
dispersión de los haces de luz y electrones y permite una observación satisfactoria. 
También fue necesaria la obtención de superficies planas, perfectamente paralelas y 




libres de defectos para la preparación de discos y probetas a partir de las muestras 
sinterizadas para realizar los ensayos de flexión biaxial y dureza/tenacidad por 
indentación. 
Para todo ello, se utilizaron los siguientes dispositivos: 
• Cortadoras Remet Micromet Automática (0-3000 rpm), Remet Micromet 
Evolution Manual (0-2100 rpm) y Struers Secotom-10 Automática (0-5000 rpm). 
Se utilizaron muelas diamantadas sinterizadas con ligante resinoide para cortes de 
secciones finas (Remet y Wendt-Samedi) de distintos diámetros (75, 100, 125 y 150 
mm). 
• Encapsuladora Remet Evolution IPA 30E (∅ = 30 mm, T ≤ 200ºC). Para el 
encapsulamiento de las probetas obtenidas tras el proceso de corte, se empleó una 
resina termoplástica transparente sensible al alcohol (Remet TPT002) con una 
temperatura de fusión de 130-160ºC. El proceso de encapsulado se realizó a 165ºC 
durante 8 min aplicando 4 bar de presión.  
• Pulidora Remet LS2 automática (rpm ≤ 300, P ≤ 4 bar). El desbastado y el posterior 
pulido a espejo de las probetas encapsuladas se realizó siguiendo un proceso 
secuencial que consistía en tres etapas de lijado de 30 min cada una, empleando 
discos diamantados de granulometrías de 200, 400 y 600 (Remet I200200, Remet 
I400200 y Remet I600200), y tres etapas de pulido de 30, 45 y 60 min, empleando 
paños especiales con suspensiones diamantadas de tamaño de partículas de diamante 
de 10-20 µm (Arfex 20, Paño R200), 4-8 µm (Arfex 8, Paño RR200) y 0-2 µm 
(Arfex 2, Paño M200), respectivamente. 
3.2.4.2. Difracción de rayos-X. 
La difracción de rayos X (DRX) es una de las técnicas de caracterización más 
empleada en ciencia de materiales. Los rayos X poseen longitudes de onda similares a 
las distancias interatómicas de los sólidos cristalinos, de tal forma que cuando un haz de 
rayos X de longitud de onda determinada se hace incidir sobre un sólido, es dispersado 
elásticamente (se mantiene la longitud de onda de la radiación) y, debido a la estructura 
periódica, es amplificado por interferencia constructiva sólo en determinadas 
direcciones del espacio que vienen establecidas por las distancias interplanares de la 
estructura cristalina (ley de Bragg). Esta interferencia constructiva origina un patrón de 




difracción, en donde la posición y la intensidad relativa de las líneas son características 
del sólido [290]. 
En el caso de muestras policristalinas constituidas por múltiples fases, el diagrama 
de difracción obtenido será la superposición de los patrones de las fases individuales, 
por lo que esta técnica permite la identificación de las fases presentes. Asimismo es 
posible la determinación de la concentración relativa de cada una de ellas. El estudio 
detallado de la posición, intensidad y perfil de los picos de difracción permite extraer 
información sobre los parámetros reticulares y sobre aspectos microestructurales, tales 
como el tamaño del cristalito y el contenido en microtensiones. Es incluso posible 
refinar estructuras cristalinas si se disponen de diagramas de difracción de calidad con 
una alta relación señal/ruido. 
Los diagramas de DRX se obtuvieron de muestras en polvo, de superficies 
transversales pulidas a espejo de los cermets sinterizados y de las superficies expuestas 
de las muestras oxidadas. Se empleó un difractómetro PANalytical X’Pert PRO 
(figura 3.8) usando radiación Cu Kα (λ = 1,540530 Å) (40 kV, 40 mA), equipado con un 
goniómetro en configuración θ/θ, un filtro para radiación secundaria Cu Kβ y un 
sistema de adquisición de datos X’Celerator. Se barrió un amplio rango 2θ desde 20º 
hasta 130º a una velocidad de paso de 0,005 º/s y un tiempo de adquisición en cada paso 
de 300 s. Para la corrección de la anchura instrumental y la posición de los picos se 
usaron hexaboruro de lantano (LaB6) y silicio (Si), materiales de referencia 
estandarizados por el National Institute of Standart and Technology, NIST. 
La identificación de las fases se realizó empleando el software X’Pert HighScore 
Plus y la base de datos (fichas PDF) del International Centre for Diffraction Data 
(ICCD). El sistema cristalino y los parámetros reticulares de las distintas fases fueron 
determinados mediante el software de indexación DICVOL06 que usa el método 
matemático de la dicotomía [291]. Por otra parte, a partir de los datos de posición y 
anchura de los máximos de difracción, calculados mediante el programa WinPLOTR 
instalado en el software FullProf Suite [292] asumiendo un perfil de picos Thomson-
Cox-Hasting-pseudo-Voigt, se determinaron el tamaño de cristalito o dominio coherente 
de difracción y las tensiones microestructurales a partir de la expresión de Williamson-
Hall (3.3) [293]:  









=⋅ cos         (3.3) 
Siendo β, la anchura integral de los picos corregida la anchura instrumental; D, el 
dominio coherente de difracción; ε, las tensiones microestructurales; Λ, la longitud de 
onda de la radiación X incidente y K, el factor de forma de Scherrer  (típicamente 0,9). 
 
Figura 3.8. Difractómetro PANalytical X’Pert PRO. 
Por último, un refinamiento estructural empleando el método de Rietveld fue 
realizado en las muestras correspondientes a las fases cerámicas del capítulo 5, con 
objeto de obtener información estructural y cuantitativa de las fases presentes en ambos 
tipos de muestras. Este método utiliza un algoritmo de mínimos cuadrados no lineal con 
el fin de conseguir el mejor ajuste entre un patrón de difracción calculado a partir de 
datos estructurales, microestructurales e instrumentales y el diagrama experimental 
[294]. Este método permite obtener con mayor precisión los parámetros de red, las 
posiciones atómicas y cuantificar las fases cristalinas presentes en la muestra aunque 
haya solapamiento entre los picos de difracción. Se utilizó nuevamente para ello el 
software FullProf. 
3.2.4.3. Microscopía óptica. 
Para una visualización preliminar de la microestructura de los cermets 
sinterizados, así como para la medida de las huellas de indentación y las grietas 
provocadas en los ensayos mecánicos de dureza Vickers, se utilizaron los siguientes 
microscopios ópticos: 




• Nikon Epiphot 200, de carga inversa, con aumentos desde 50x hasta 1kx. 
• Micrsocopio óptico acoplado a un microdurómetro Microhardness FM-700 
(Future-Tech), que posee una lente ocular de magnificación x10 y lentes objetivos 
de x10, x50 y x100 y cámara digital Lumenera, modelo Infinity 1  
3.2.4.4. Microscopía electrónica de barrido. 
La microscopía electrónica de barrido (SEM, Scanning Electron Microscopy) se 
basa en hacer incidir un delgado haz de electrones acelerados, con energías desde unos 
cientos de eV hasta unas decenas de keV (50 KeV), sobre una muestra opaca a los 
electrones. Este haz se focaliza sobre la superficie de la muestra de forma que realiza un 
barrido de la misma siguiendo una trayectoria de líneas paralelas. La interacción del haz 
incidente con la muestra induce tres fenómenos de especial relevancia en el microscopio 
de barrido: la emisión de electrones secundarios, de electrones retrodispersados y de 
rayos X. Todos ellos pueden ser adquiridos y contabilizados por distintos detectores 
situados próximos a la muestra, proporcionando información química y microestructural 
de la misma. 
Los electrones secundarios, de baja energía (decenas de eV), son emitidos por los 
átomos constituyentes de la muestra (los más cercanos a la superficie) como 
consecuencia de la colisión con el haz incidente y proporcionan una imagen topográfica 
ampliada de la misma (en escala de grises). Los electrones retrodispersados son, sin 
embargo, electrones del haz incidente que han interaccionado (colisionando) con los 
átomos de la muestra y han sido reflejados. Las imágenes obtenidas con estos electrones 
aunque tienen menor resolución (comparadas con las imágenes obtenidas con los 
electrones secundarios), dan una información cualitativa de la composición de la 
muestra, debido a que la intensidad de estos electrones depende del número atómico de 
los elementos presentes. Por tanto, la imagen originada revela las diferencias en la 
composición química por diferencias de contraste (tonos de grises), siendo más clara 
(mayor intensidad) para los elementos pesados y más oscuros para los elementos 
ligeros. Por último, la emisión de rayos X es característica de los distintos elementos 
que constituyen el material  y permite la identificación cualitativa y semicuantitativa de 
los elementos presentes en la muestra (XEDS, apartado 3.2.3.5). 
 













Figura 3.9. Microscopio SEM Hitachi S-4800 SEM-FEG. 
La microscopía SEM se empleó para realizar una caracterización microestructural, 
morfológica y química de los cermets en polvo, de las superficies pulidas de los cermets 
sinterizados y de las superficies de fractura generadas en los ensayos mecánicos. Como 
las fases metálicas y cerámicas de los cermets eran conductoras no fue necesaria la 
metalización de las muestras. El microscopio utilizado fue un Hitachi S-4800 SEM-
FEG (figura 3.9) (Servicios de Investigación ICMS), provisto de una fuente de 
electrones de emisión de campo y equipado con detectores de electrones secundarios y 
retrodispersados, así como de un detector Quantax (Bruker) para análisis 
semicuantitativo por XEDS. Permite una resolución de hasta 1,4 nm a 1 kV. El voltaje 
de aceleración usado para obtener las micrografías ha sido de 5 kV, mientras que los 
espectros de XEDS se han adquirido usando un voltaje de aceleración de 20 kV. 
3.2.4.5. Microscopía electrónica de transmisión. 
La microscopía electrónica de transmisión (TEM, Transmision Electron 
Microscopy) utiliza un haz convergente de electrones acelerados (100-800 kV) que al 
atravesar una muestra ultrafina genera una imagen (detectada en una pantalla 
fluorescente o en una cámara CCD (Charge-Coupled Device)) que revela las 
interacciones sufridas con la muestra. En un microscopio, son posibles distintos modos 
de formación de la imagen. En campo claro, la imagen se genera a partir del haz 




transmitido que no ha sufrido dispersión. Es la forma más utilizada de visualización de 
muestras en TEM y el contraste de las imágenes se debe principalmente a la absorción 
de los electrones por parte del material como consecuencia del espesor, densidad, 
defectos y composición. En modo campo oscuro, la imagen se obtiene eligiendo sólo 
algunos de los electrones dispersados, bloqueando mediante la apertura de objetivo el 
haz directo. En la imagen aparecen brillantes las zonas que dispersan los electrones en 
el ángulo y dirección seleccionada, apareciendo el resto oscuro. Este tipo de 
observación es muy útil a la hora de revelar zonas de la muestra que presentan distintas 
estructuras. 
La microscopía TEM permite también obtener diagramas de difracción de 
electrones (ED, Electron Diffraction), ya que éstos son dispersados elásticamente en 
direcciones que dependen de la estructura cristalina del material observado y que 
satisfacen la ley de Bragg, de manera similar a lo que ocurre con los rayos X. Esto da 
lugar a la formación de un patrón de difracción que, dependiendo de la naturaleza de la 
muestra, consiste usualmente en una serie de anillos (para muestras nanocristalinas 
formadas por cristales nanométricos orientados al azar) o de una red discreta de puntos 
bien definidos y simétricos alrededor del haz transmitido (para regiones monocristalinas 
donde se puede difractar y orientar un solo cristal en un eje de zona). Los diagramas de 
ED permiten un detallado estudio de la simetría, orientación y espaciado de los planos 
de la red cristalográfica de la zona observada. 
Por otra parte, cuando el haz de electrones atraviesa la muestra, se producen 
dispersiones inelásticas de forma que éste pierde parte de su energía cinética. La 
detección de estos electrones (medida de la cantidad de energía perdida e intensidad) 
permite extraer información química y electrónica de la muestra. Este tipo de técnica 
analítica se denomina espectroscopía electrónica de pérdida de energía (EELS, Electron 
Energy-Loss Spectroscopy). En la región de alta pérdida (> 100 eV), el espectro EELS 
consta de un fondo monótonamente decreciente sobre el que se superponen los bordes 
de absorción característicos de cada elemento y asociados con los procesos de 
interacción del haz con las capas electrónicas más internas que causan ionizaciones al 
nivel de Fermi. Esta espectroscopía es complementaria a la de XEDS (apartado 3.2.3.5), 
ya que proporciona información similar, pero es más sensible a la presencia de 
elementos ligeros. Además, la resolución en energía es bastante mayor que en XEDS y 




se puede obtener una mayor información estructural (distancias interatómicas, 
coordinación, valencia, etc.). 
Los equipos utilizados en la caracterización por TEM de los cermets sinterizados 
fueron: 
• Microscopio Phillips CM-200 (Servicios de Investigación ICMS) (figura 
3.10a), de 200 kV equipado con un filamento de hexaboruro de lantano 
(resolución puntual de 0,24 nm), goniómetro de doble giro (± 25º) y detectores 
para espectroscopías XEDS (EDAX Sapphire (apartado 3.2.3.5)) y EELS 
(espectrómetro GATAN de detección paralela (PEELS) modelo 766-2K). 
• Microscopio Jeol JEM-3000F (figura 3.10b) ubicado en el Departamento de 
Materiales de la Universidad de Oxford, equipado con una fuente de electrones 
de emisión de campo operando entre 100 y 300 kV. Permite obtener una 
resolución de 0,16 nm. Posee un detector para rayos X y un filtro de imágenes 
Gatan (GIF) equipado con una cámara 794IF/20 2k MegaScan CCD que 
permite obtener mapas de composición a partir de la espectroscopia de pérdida 
de energía de electrones, EELS. Esta técnica ha sido usada para cuantificar los 
elementos ligeros C y N. Los espectros fueron registrados en modo STEM con 
un ángulo incidente α = 11,5rad y un ángulo de recolección β = 9 mrad. Se 
realizaron utilizando una dispersión espectral de 0,5 eV/canal. 
Para la caracterización por TEM de los cermets sinterizados se prepararon discos 
lo suficientemente delgados para permitir el paso del haz de electrones. Para ello, se 
cortó el material másico (discos de 13 x 1 mm) y se pulió con paño diamantado (Remet 
I600200) hasta conseguir un espesor de aproximadamente 100 µm. Posteriormente, se 
obtuvieron discos de 3 mm de diámetro empleando un cortador ultrasónico Gatan 
Ultrasonic Disc Cutter mod.601. A continuación, se utilizó un dispositivo Dimple 
(Gatan, mod. 656) para rebajar el disco en su parte central hasta un espesor de 20 µm. 
El adelgazado final hasta unos 100 nm se llevó a cabo mediante la técnica de “Ion 
Milling” usando los dos equipos que se describen a continuación: 
• Ion miller Gatan, PIPS (Precision Ion Polishing System), mod. 691. Posee dos 
haces de iones independientes ajustables desde -10º hasta +10º respecto a la muestra 
y con un potencial de aceleración de iones desde -100 eV hasta +6 keV.  




• Ion miller Fischione, mod. 1010. Dispositivo similar al anterior, pero que permite 
usar un haz ajustable de hasta 45º y posee un sistema de limpieza de la muestra. 
Además cuenta con la ventaja de ser totalmente programable. 
  
Figura 3.10. Microscopios TEM utilizados en la caracterización microestructural de los 
cermets: a) TEM-Phillips FEG CM-200; b) Jeol JEM-3000F. 
3.2.4.6. Análisis de imagen. 
A partir de las micrografías SEM de los cermets sinterizados y procesados 
metalográficamente obtenidas a magnificaciones de 500x, 1kx, 2kx y 5kx y empleando 
el software de tratamiento de imagen Image-Pro Plus 4.5, se determinaron los 
siguientes parámetros microestructurales: 
• El volumen de fase cementante (FB), de fase cerámica (FC) y la porosidad 
volumétrica de la muestra (p) se determinaron a partir del área superficial y fue 
extrapolado a porcentaje volumétrico acorde a la norma ASTM E562-11. Al menos 5 
micrografías de cada una de las magnificaciones previamente indicadas se utilizaron 
para determinar estos parámetros. 
• El tamaño medio de partícula cerámica (d) y la distribución de tamaños se calcularon 
a partir de las micrografías a 2kx para una población de 500 partículas y se expresó 
como diámetros equivalentes del volumen de una esfera. 
a) b) 




• La contigüidad de la fase cerámica (C) se determinó mediante el método del 
intercepto lineal [295] sobre al menos 5 micrografías SEM de 1kx, 2kx y 5kx a partir 












        (3.4) 
Siendo NC/C, el número de interceptaciones cerámica/cerámica y NC/B, el número de 
interceptaciones cerámica/fase cementante. 
• El camino libre medio de la fase cementante (λ) se calculó a partir de algunos de los 










        (3.5) 
3.2.5. Caracterización mecánica. 
3.2.5.1. Módulo de elasticidad dinámico. 
El módulo de elasticidad longitudinal o módulo de Young, E, es una constante 
elástica que relaciona el esfuerzo a que es sometido un material con su deformación en 
la dirección del esfuerzo aplicado. Representa, por tanto, la rigidez de un material y 
cuantifica la capacidad a sufrir deformaciones reversibles cuando se encuentra sometido 
a una carga [296]. Para un material elástico lineal e isótropo, el módulo de Young tiene 
el mismo valor para una tensión que para una compresión, siendo una constante 
independiente del esfuerzo siempre que no se exceda de un valor máximo denominado 
límite elástico. El módulo de Young puede determinarse no sólo a partir de ensayos de 
tracción o compresión (estático), sino también aplicando al material cargas u ondas 
acústicas cíclicas [297, 298], ya que las velocidades de propagación de éstas dentro del 
material vienen determinadas por las constantes elásticas del mismo. En este caso se 
denomina módulo de Young dinámico, Ed.  
Las medidas de Ed de los cermets sinterizados fueron realizadas según la técnica 
no destructiva de determinación de la velocidad de propagación de ultrasonidos [299] 
(Norma ASTM C1198-01) con un detector ultrasónico Krautkramer USM 35 (figura 
3.11) ubicado en el Departamento de Ingeniería y Ciencia de los Materiales y el 
Transporte de la Universidad de Sevilla. Mediante un generador de señales, se produce 




un pulso eléctrico que un cristal piezoeléctrico convierte en una señal acústica 
ultrasónica. Este cristal es acoplado al cermet, de forma que la señal acústica se propaga 
a través de éste, reflejándose parcialmente en su superficie y atenuándose a medida que 
viaja a través del mismo. Estas señales reflejadas son las que se recogen y permiten 
medir las velocidades de propagación de las ondas transversales y longitudinales, 
pudiéndose determinar el módulo de elasticidad a partir de la expresión desarrollada por 













         (3.6) 
Siendo ρ, la densidad de los cermets sinterizados; vT, la velocidad de propagación de las 
ondas transversales y vL, la velocidad de propagación de las ondas longitudinales. 
Para evaluar las ondas longitudinales, se utilizó un transductor ultrasónico  
PANAMERICS-NDT PF4R-10 de 4 MHz/10 mm, usando como medio de 
acoplamiento un gel a base de agua y libre de glicerina y silicona, Sonotronic grado 
30. Este medio evita la existencia de burbujas de aire, evitando la atenuación de las 
ondas que puede dar lugar a medidas erróneos. Para las ondas transversales se utilizó un 
transductor de ondas transversales PANAMETRICS V153 de 1.0 MHz/.5” con un 
medio de acoplamiento para ondas de corte Shear Wave Couplant 4.OZ. 
PANAMETRICS-NDT. 
 
Figura 3.11. Equipo de ultrasonidos KRAUTKRAMER USM 35 





La dureza de un material hace referencia a la capacidad que posee para resistir a la 
deformación plástica en presencia de esfuerzos de contacto locales superficiales 
inferidos por otro cuerpo más duro de forma y dimensión conocida (indentador ó 
penetrador) que no sufre deformaciones residuales. La dureza está íntimamente 
relacionada con la resistencia mecánica, ya que ambas responden a una deformación 
plástica del material, existiendo cierta proporcionalidad entre sus valores. Los tres 
métodos más utilizados son los de Brinell, Rockwell y Vickers. 
Para los cermets sinterizados, la dureza se determinó empleando indentadores 
Vickers, formados por una punta de diamante con geometría piramidal invertida con un 
ángulo entre caras opuestas de 136º. La carga se aplica sobre este indentador que al 
entrar en contacto con la muestra genera una huella sobre la superficie, a partir de la 












       (3.7) 
Siendo F, la carga aplicada en el ensayo y d, la media aritmética de la medida de las 









Figura 3.12. a) Durómetro EMCO Test M4U-025; b) microdurómetro FM-700 Future-
Tech. 
a) b) 




Para dicha determinación, se emplearon un durómetro EMCO Test M4U-025 
(figura 3.12a), ubicado en el Departamento de Ingeniería y Ciencia de los Materiales y 
el Transporte de la Universidad de Sevilla, que permite aplicaciones de carga desde 1 
kgf hasta 250 kgf, y un microdurómetro Microhardness FM-700 Future-Tech (figura 
3.12b) que permite cargas desde 0,1 kgf hasta 1 kgf. Las condiciones de medida 
aplicadas fueron de 1 kgf y 15 s para microdureza y 5 kgf y 15 s para macrodureza. 
3.2.5.3. Tenacidad de fractura por indentación. 
La tenacidad de fractura, KIC, es una propiedad que indica la capacidad que posee 
un material para resistir a la propagación de una grieta preexistente al ser sometido a 
una carga. Es una medida de la cantidad de energía que un material puede absorber 
antes de romper y posee unidades de energía por unidad de volumen. La determinación 
de la tenacidad de fractura por la metodología de microfractura por indentación se 
realiza a partir de la medida de las grietas generadas en los vértices de las huellas de 
indentación de los ensayos de dureza [302, 303]. A pesar de que este método fue 
inicialmente desarrollado para materiales frágiles, especialmente cerámicos, ha sido 
empleado también con éxito en cermets y carburos cementados [302]. Aunque pueda 
existir cierta controversia sobre su precisión, diversos autores han puesto de manifiesto 
que los valores que se obtienen se encuentran en el rango de los obtenidos por otros 
métodos convencionales [304-306]. Por todo ello, puede tomarse como un método 
válido para la comparación semi-cuantitativa de materiales de similares características. 
Para llevar a cabo la determinación de la tenacidad de fractura por indentación de 
los cermets sinterizados, se empleó la ecuación desarrollada por Shetty y col. (3.8) 
[302], al ser una de las más extendidas y requerir la existencia de grietas tipo Palmqvist 
[307-309], que son las que desarrollan los cermets y carburos cementados:  
( ) ( ) 2121 40889,0 lPHVK IC ⋅⋅⋅=        (3.8) 
Siendo HV, la dureza Vickers; P, la carga aplicada y l, la longitud de la grieta. 
Las grietas Palmqvist afectan a un volumen de material superficial próximo a los 
vértices de las indentaciones Vickers. No son más que grietas radiales que no han 
llegado a su estado final, no afectando a todo el volumen de la indentación, debido a la 
aplicación de una carga insuficiente (figura 3.13). 





Figura 3.13. Comparación de las geometrías de las grietas Palmqvist y radiales 
provocadas por indentaciones Vickers [302]. 
Las cargas de indentación empleadas para generar las grietas variaron en función 
de la tenacidad del cermet desarrollado. Típicamente, es necesario generar grietas con 
una longitud mínima superior a la mitad de la diagonal de la indentación generada en el 
ensayo Vickers y 10 veces el tamaño de la unidad estructural, en este caso, el tamaño de 
las partículas cerámicas. Concretamente, fueron necesarias cargas desde 5 kgf para los 
cermets menos tenaces hasta 50 kgf para aquéllos más tenaces. 
3.2.5.4. Resistencia a la fractura. 
La resistencia a la fractura,σ, puede definirse como la capacidad de un material a 
soportar fuerzas y esfuerzos sin romperse y poporciona el valor de máxima tensión que 
se le puede aplicar antes de que se produzca su fallo por fractura [4]. Esta propiedad 
está directamente relacionada con las fuerzas cohesivas existentes en el seno del 
material. La resistencia cohesiva teórica de un sólido elástico frágil, como es el caso de 
un material cerámico, ha sido estimada a un valor de aproximadamente E/10. Sin 
embargo, la resistencia a la fractura experimental de la mayoría de materiales es entre 
10 y 100 veces inferior. Griffith [30] achacó estas discrepancias a la presencia en los 
materiales de grietas microscópicas y porosidades, ya que una tensión o fuerza aplicada 
puede concentrarse en los extremos de estos defectos, en un grado que va a depender de 
la orientación de los mismos y de su geometría [4, 30]. Por tanto, la resistencia a la 
fractura resulta ser una propiedad extrínseca del material, que va a venir afectada por el 
procesado y la geometría final. 




La resistencia a la fractura de los cermets sinterizados se determinó a partir de 
ensayos de flexión biaxial mediante carga uniaxial empleando el método “Ball-on-
three-Balls” (B3B) [310-313]. Este tipo de ensayo biaxial es reconocido como una 
alternativa válida para la determinación de esta propiedad en materiales frágiles en 
detrimento de los ensayos de tres y cuatro puntos, más usuales en materiales más 
dúctiles. Recientemente, también se ha demostrado su aplicabilidad al estudio de 
carburos cementados [314]. Además de la configuración B3B se utilizan otro tipo de 
configuraciones como son “Ball-on-Ring”, “Ring-on-Ring” o “3-Balls-on-3-Balls” 
[313]. 
Este tipo de ensayos B3B tiene la ventaja de emplear discos de pequeño espesor 
que requieren una fácil preparación. El disco es apoyado sobre tres bolas y recibe una 
carga en la cara superior, que es aplicada por una cuarta bola posicionada 
simétricamente respecto a las anteriores (figura 3.14a). Bajo esta geometría, existe en el 
punto medio de la cara opuesta donde se aplica la carga, un estado de tensión a tracción 
máxima que permite determinar la resistencia a la fractura biaxial (figura 3.14b). Este 
método es tolerante con la planicidad y desalineación del disco y con las pequeñas 
imperfecciones sobre la superficie opuesta a la que se encuentra la tracción. 
 
Figura 3.14. a) Esquema del ensayo B3B; b) Variables características en un ensayo 
B3B. t, espesor del disco; R, radio del disco; Rb, radio de las bolas; Ra, distancia del 
centro del disco al centro de las bolas soporte; K1 y K4, centros de la cara inferior y 
superior del disco, respectivamente; K2 y K3, puntos de la cara inferior en contacto 
con la bola soporte a ángulos de 0º y 60º, respectivamente. 




Para determinar el valor de la resistencia máxima a la fractura se emplearon las 
ecuaciones desarrolladas por Börger (3.9) [310, 311]: 
2t
Ff=σ         (3.9) 
Donde F, es la carga máxima aplicada; t, el espesor del disco y f, un factor dependiente 
del espesor y radio (R) de la muestra, del coeficiente de Poisson (ν), del radio de las 












































     (3.10)  
Los valores de resistencia a la fractura obtenidos de los ensayos de flexión biaxial 
fueron tratados estadísticamente en función de la tensión aplicada relacionada con una 






















       (3.11) 
Siendo σ0, la resistencia característica del material, que corresponde a la tensión a la 
cual un espécimen de volumen V0 tiene una probabilidad de fallo del 63.21 % (Pf = 1 - 
exp(-1)), y m, el módulo de Weibull, que da idea de la dispersión de los valores. 
La probabilidad de fallo está relacionada con el volumen o área efectiva de la 
muestra examinada y aumentará no sólo con la tensión aplicada, sino también con el 
tamaño de los especímenes. La determinación del módulo de Weibull se encuentra 
estandarizada acorde a la norma EN843-5 para un número mínimo de 30 probetas. Sin 
embargo, debido a que los costes de mecanizado son elevados, no es una práctica 
común ensayar un número tan elevado de ellas. Por ello, tanto la resistencia 
característica, σ0, como el módulo de Weibull, m, se corrigen en función del número de 
probetas ensayadas, N, y los valores de los factores de corrección se encuentran 
tabulados en la norma ISO 20501:2003/Cor2009. La desviación estándar de los 




parámetros de Weibull (Sσ0, Sm) puede ser estimada para un número fijo de probetas 








       (3.12) 
Los ensayos se realizaron en una máquina de tracción INSTRON modelo 5505 
(figura 3.15), ubicada en el Departamento de Ingeniería y Ciencia de los Materiales y el 
Transporte de la Universidad de Sevilla, con una célula de carga de hasta 100 kN y con 
un horno acoplado de hasta 650ºC para ensayos a alta temperatura. Tanto las bolas 
como la matriz de apoyo de las mismas fueron de acero templado (67 HRC) de 3 mm de 
diámetro. Se ensayaron los cermets sinterizados a temperatura ambiente sobre discos 
plano-paralelos de 13 mm de diámetro y 1 mm de espesor. La velocidad de aplicación 
de la carga fue de 100 N/s. Al menos 5 discos fueron ensayados por cada tipo de cermet. 
 
Figura 3.15. Máquina de tracción INSTRON modelo 5505 utilizada en los ensayos de 
flexión biaxial B3B. 
3.2.5.5. Nanoindentación. 
La nanoindentación es una técnica que permite la realización de ensayos de 
dureza a escala nanométrica. Se utilizan pequeñas cargas y puntas de indentación de 
muy pequeño tamaño, por lo que la zona medida puede ser del orden nanométrico. Esto 




posibilita determinar la dureza de las distintas fases constitutivas de un material 
compuesto. Debido a la dificultad de encontrar y determinar el área afectada por el 
ensayo de nanoindentación para el posterior cálculo de dureza, en este tipo de ensayos 
se utiliza un indentador tipo Berkovich (figura 3.16), de alta precisión y de geometría 
perfectamente conocida (pirámide de tres lados). Durante el proceso de indentación 
instrumentada, un registro determina diversos parámetros, como la profundidad de la 
indentación y la carga aplicada en cada momento del ensayo. Con ello y con la 
geometría del indentador, es posible calcular la dureza sin necesidad de determinar el 
área de la indentación. Una representación gráfica carga aplicada-profundidad de 
penetración (p-h) permite extraer otras propiedades mecánicas del material, tales como 
el módulo de Young, la sensibilidad a la velocidad de deformación o el volumen 
activado por la indentación [315, 316]. 
 
Figura 3.16. Indentador tipo Berkovich y entalla que deja sobre el material 
ensayado. 
Para este tipo de ensayos en los cermets sinterizados, se empleó un 
nanoindentador comercial NHT, CSM Instruments, ubicado en el Institute of 
Materials Research (IMR-SAS) de Kosice. Las curvas carga de indentación-profundidad 
de penetración fueron evaluadas usando la ecuación de Oliver y Pharr [317] y con ellas 
se calcularon tanto la nanodureza, nH, como el módulo de elasticidad, E, de cada una de 













Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co.  










Como se ha indicado en el capítulo 2, el desarrollo de cermets basados en 
soluciones sólidas con una composición nominal (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co se ha 
abordado en primer lugar intentando simplificar en la medida de lo posible el procesado 
pulvimetalúrgico. Por ello, se ha realizado la síntesis de la solución sólida cerámica 
cuaternaria al mismo tiempo que se produce la mezcla y la homogeneización con Co, la 
fase cementante elegida. Esta idea está sustentada en los resultados obtenidos en un 
trabajo anterior, en el que se llevó a cabo el desarrollo de cermets simples constituidos 
por una fase cerámica Ti(C,N) obtenida por procesos MSR [274]. En este estudio, se 
comprobó que el carácter altamente exotérmico de la reacción de formación del 
carbonitruro hacía que la adición de Co en proporciones similares a las empleadas en la 













Figura 4.1. Esquema del proceso de obtención de los cermets de composición nominal 
(TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co mediante 1 única etapa de molienda. 
En el presente capítulo se muestran los resultados correspondientes a los cermets 
desarrollados empleando esta metodología de una única etapa de molienda, tal como se 
presenta en el esquema del proceso completo de la figura 4.1. El material de partida es 
la mezcla estequiométrica de los elementos constituyentes del cermet. En este capítulo, 
se presentan además las experiencias realizadas para la optimización del proceso de 
Ti (s), Ta (s), C (s), N2 (g) + Co (s) 
Molienda (P4): 














sinterizado, así como una caracterización exhaustiva de la composición, microestructura 
y propiedades mecánicas de los cermets obtenidos. 
 
4.2. Síntesis y caracterización de los cermets en forma de polvo. 
Distintas mezclas de Ti, Ta, C y Co elemental se molieron en el molino planetario 
P4 en atmósfera de N2 (6 bar) con el fin de obtener los cermets con las composiciones 
nominales mostradas en la tabla 4.1. La única diferencia entre éstos radica en la distinta 
relación atómica Ti/Ta empleada con el fin de desarrollar cermets con fases cerámicas 
con un contenido variable de Ti y Ta. La relación atómica C/(Ti+Ta) se mantuvo fija en 
un valor de 0,5. Un contenido en Ta de un 20 % atómico para la fase cerámica, 
equivalente a un 36 % en peso en el cermet, se eligió como cantidad máxima, teniendo 
en cuenta el mayor coste (Ti = 0,36 euros/g; Ta = 2,9 euros/g ) y la elevada densidad (Ti 
= 4,5g/cm3; Ta = 16,6g/cm3) que produce el incremento de este elemento en la 
composición. Por otra parte, esta cantidad se consideró suficiente para observar el 
posible efecto del Ta en la microestructura y las propiedades mecánicas del cermet. 
Tabla 4.1. Composiciones nominales y % en peso de Ta en la mezcla sólida de partida 
de los cermets TixTa1-xC0.5N0.5 - Co desarrollados en una etapa de molienda. 
Cermet 
Composición nominal %Ta 
(p/p) Fase cerámica (80 % p/p) 
Fase cementante 




p1Ti99Ta1 Ti0,99Ta0,01C0,5N0,5 2,62 
p1Ti95Ta5 Ti0,95Ta0,05C0,5N0,5 11,96 
p1Ti90Ta10 Ti0,90Ta0,10C0,5N0,5 21,54 
p1Ti80Ta20 Ti0,80Ta0,20C0,5N0,5 35,97 
 
Las condiciones experimentales empleadas en las moliendas se encuentran 
resumidas en la tabla 4.2. El molino planetario P4 permite obtener una cantidad de 
material de unos 50 g, de forma que era posible realizar la optimización de la 
sinterización y la caracterización del cermet empleando el mismo lote de producto. 
Durante la molienda, el equipo de medida y adquisición de la presión en el interior del 
jarro registró en todos los casos una señal de aumento de presión similar a la presentada 
en la figura 1.4b. Esto era una clara indicación de la existencia de una reacción MSR 
altamente exotérmica que se asoció con la formación de la fase carbonitruro. Los 
registros presión-tiempo permitieron determinar con precisión el tiempo de ignición 




para cada una de las muestras (tabla 4.2). Dicho tiempo era del orden de unos 45 min en 
todos los casos, ya que la naturaleza y, por tanto, la temperatura adiabática de todas las 
mezclas es muy similar. Cabe destacar que cada vez que fue necesario repetir la síntesis 
de los cermets se obtuvieron tiempos de ignición prácticamente idénticos, 
corroborándose con ello la reproducibilidad de este tipo de procesos mecanoquímicos. 
Tabla 4.2. Condiciones experimentales de síntesis, tiempos de ignición (tig) y de post-
ignición de los cermets TixTa1-xC0.5N0.5 - Co desarrollados en una etapa de molienda. 











db = 20 mm 
mb = 32,5 g 







rp1Ti80Ta20 43 0 
 
Una vez alcanzada la ignición, la molienda se prolongó 30 min más (tiempo post-
ignición) para asegurar una conversión completa, una homogenización óptima y una 
distribución más estrecha del tamaño de partículas. El tiempo aplicado de post-ignición 
se optimizó a partir de la muestra rp1Ti80Ta20, idéntica en composición a 
p1Ti80Ta20, pero para la que se detuvo la molienda en el instante exacto en el que 
quedó registrada la ignición en el sistema de adquisición de datos. Este tiempo de 30 
min corresponde con el tiempo mínimo necesario que permite alcanzar una óptima 
densificación tras el proceso de compactado y sinterizado [318]. 
Los diagramas de DRX de las distintas muestras en polvo tras la molienda (figura 
4.2a) muestran la formación de una fase mayoritaria, generada durante la reacción 
MSR, de estructura cúbica y grupo espacial de simetría (GES) Fm-3m, que fue 
confirmado mediante la asignación de los índices hkl con el software Dicvol06. Esta 
fase puede asignarse a un carbonitruro mixto de titanio y tántalo, al comparar las 
posiciones de las reflexiones con los patrones de difracción de los compuestos de la 
misma serie isomorfa (TiC, TiN, TaC, TaN, TiC0,3N0,7 y TiC0,7N0,3) existentes en la 
base de datos cristalográfica ICDD (tabla 4.3). 














































































Figura 4.2. a) Diagramas de DRX de los cermets en polvo p1: (• ) TixTa1-xCyN1-y; (+) 
Ta; (♦) TixTa1-xCo; (   ) aleación amorfa Ti-Ta-Co; (▼) TixTa1-xCo2. b) Ampliación de la 
zona correspondiente a la reflexión (111) de la fase cerámica. 
 
Tabla 4.3. Datos cristalográficos extraídos de la base de datos PDF del ICDD de los 
compuestos de la serie isomorfa TiC-TiN-TaC-TaN y de compuestos intermetálicos y 





Estructura G.E.S a,b,c  (Å) 
2θ Cu Kα  
(I = 100%) 
TiN 032-1420 
Cúbica Fm-3m (225) 
4,2417 36,663 (111) 
TiC0,3N0,7 042-1488 4,2644 36,461 (111) 
TiC0,7N0,3 042-1489 4,2971 36,181 (111) 
TiC 032-1383 4,3274 35,907 (111) 
TaN 049-1283 4,3399 35,831 (111) 
TaC 035-0801 4,4547 34,856 (111) 
TiCo 018-0429 
Cúbica 
Pm-3m (221) 2,9860 43,124 (110) 
TiCo2 017-0031 Fd-3m (227) 6,7010 45,021 (311) 
TaCo2 015-0030 Fd-3m (227) 6,7520 44,477 (311) 
TiCo2 005-0719 
Hexagonal 
P63/mmc (194) 4,7300/ 15,4230 44,833 (114) 
TaCo2 015-0039 P63/mmc (194) 4,7970/ 7,8270 44,531 (112) 
TiCo3 023-0938 Cúbica Pm-3m (221) 3,6140 43,539 (111) 
TaCo3 015-0028 Cúbica Pm-3m (221) 3,6470 43,211 (111) 
Co 015-0806 Cúbica Fm-3m (225) 3,5447 44,217 (111) 
Ti 044-1294 Hexagonal P63/mmc (194) 2,9505/ 
 4,6826 40,171 (101) 
Ta 004-0788 Cúbica Im-3m (229) 3,3058 38,473 (110) 
a) b) 




La ampliación de los diagramas de DRX en el rango 2θ = 34º-38º (figura 4.2b), 
donde se encuentra la reflexión (111) de la fase cerámica, revela que dicha reflexión 
aparece entre las reflexiones (111) correspondientes a los carburos y nitruros de Ta y Ti. 
Además, se aprecia con claridad un desplazamiento gradual de dicha señal hacia valores 
más pequeños de 2θ al incrementarse el contenido de tántalo en la mezcla de reacción. 
Teniendo en cuenta los parámetros de red para estos carburos y nitruros (TaC = 4.4547 
Å > TaN = 4.3399 Å > TiC = 4.3274 Å > TiN = 4.2417 Å), este desplazamiento 
corresponde a un aumento del parámetro reticular y concuerda con un aumento de Ta en 
la estructura del carbonitruro [319], que puede, por tanto, ser descrito como una fase 
cuaternaria de fórmula general TixTa1-xCyN1-y. Por último, pudo comprobarse que los 
máximos de difracción de la fase carbonitruro en las muestras p1Ti80Ta20 y 
rp1Ti80Ta20 se encuentran en posiciones idénticas, lo que sugiere que el tratamiento 
post-ignición no induce ninguna variación en la estequiometría de esta fase. 
Tabla 4.4. Parámetros de red de la fase cerámica TixTa1-xCyN1-y de los cermets en polvo 
p1 calculados a partir de los diagramas de DRX y dominio coherente de difracción (D) 
y contenido en microtensiones (e) calculados mediante la ecuación de Williamson-Hall. 
Cermet a (Å) D (nm) e (%) 
p1Ti100 4,300(3) 25,4 0,18 
p1Ti99Ta1 4,301(3) 24,5 0,19 
p1Ti95Ta5 4,305(3) 22,1 0,19 
p1Ti90Ta10 4,310(2) 28,1 0,16 
p1Ti80Ta20 4,322(4) 32,6 0,16 
rp1Ti80Ta20 4,322(3) 61,1 0,13 
 
El parámetro de red de la fase cerámica TixTa1-xCyN1-y en los distintos cermets se 
determinó con el software Dicvol06. Los valores obtenidos, presentados en la tabla 4.4, 
ponen de manifiesto un incremento del parámetro reticular a medida que aumenta 
presumiblemente el contenido de Ta en la estructura del carbonitruro cuaternario. A 
pesar de que en estos sistemas isoestructurales se cumple generalmente la ley de Vegard 
[320], que expresa que “el parámetro de red de una solución sólida de dos fases con 
idéntica estructura es una función lineal de los parámetros de red de las dos fases 
constituyentes”, no se consideró adecuada la determinación de la composición de la fase 
carbonitruro cuaternaria haciendo uso del parámetro de red, ya que éste depende tanto 
de las sustituciones parciales en la red catiónica (Ti y Ta) como en la aniónica (C y N). 
Aunque en un principio se supuso una relación fija C/N igual a 1, se decidió finalmente 




determinar por métodos analíticos la composición real, ya que pequeñas variaciones en 
el contenido de C y N y, por supuesto, de Ta y Ti, pueden dar lugar a desviaciones no 
despreciables del parámetro de red [321]. 
En relación con la fase cementante, cabe destacar la ausencia en los diagramas de 
DRX de las reflexiones correspondientes a Co elemental, que se añadió a la mezcla 
inicial de reacción. En su lugar, se observa una reflexión ancha en torno a 2θ = 43º, que 
aparece mejor definida, junto con un segundo pico de menor intensidad 
aproximadamente a 45º, en el diagrama correspondiente a la muestra rp1Ti80Ta20 
(figura 4.2a), que no fue sometida a la molienda de post-ignición de 30 min. La 
comparación con los patrones de difracción de fases intermetálicas pertenecientes a los 
sistemas Ti-Co y Ta-Co existentes en la base de datos cristalográfica ICDD (tabla 4.3), 
sugiere que las nuevas reflexiones pueden corresponder a soluciones sólidas de 
compuestos intermetálicos constituidas por estos tres metales. Estas reflexiones se 
asociaron provisionalmente con dos soluciones sólidas de estructura cúbica y 
composiciones próximas a intermetálicos de estequiometrías 1:2 (TixTa1-xCo2) y 1:1 
(TixTa1-xCo). La presencia de estas fases intermetálicas, en lugar de Co, sugiere que se 
generaron durante el proceso MSR, inducido probablemente por el calor desprendido 
durante la reacción de formación de la fase carbonitruro. Asimismo, se observa en los 
diagramas de DRX de las muestras rp1Ti80Ta20 y p1Ti80Ta20 (figura 4.2a), con 
mayor contenido en Ta, una pequeña cantidad de este elemento que no reaccionó 
durante el proceso MSR. Este resultado confirma trabajos previos en los que se indicaba 
la dificultad de obtener mediante este método carbonitruros mixtos de Ti y Ta con un 
alto contenido en este último metal [246]. 
A partir de los valores de la anchura integral de las reflexiones correspondientes a 
la fase cerámica, se determinaron el tamaño del dominio coherente de difracción (D) y 
el contenido en microtensiones (e) mediante la expresión de Williamson-Hall (tabla 
4.4). En todos los casos, se observa que el material sintetizado posee una 
microestructura nanométrica, con un tamaño del cristalito entre 22,1 y 32,6 nm cuando 
la muestra había sido sometida a la molienda post-ignición. Sin embargo, el cermet 
rp1Ti80Ta20, cuya molienda fue parada en el momento de la ignición, presenta un 
tamaño del dominio cristalino mayor (61 nm). De igual modo, el contenido en 
microtensiones es parecido en todas las muestras y superior al que presenta el cermet 
rp1Ti80Ta20. Queda por tanto claro que la molienda post-ignición, tal como era de 




esperar, es efectiva a la hora de disminuir el tamaño de los dominios de difracción sin 
alterar la composición final del material, siendo, a su vez, una fuente de generación de 
defectos. 
Una determinación similar de estos parámetros microestructurales no fue posible 
para las fases cementantes a causa del escaso número de reflexiones que se observan 
para los compuestos intermetálicos y a la baja intensidad que presentan dichas 
reflexiones. Una estimación del tamaño del dominio coherente de difracción empleando 
la ecuación de Scherrer [322] confirmó también una posible naturaleza nanométrica de 













Figura 4.3. Micrografías SEM correspondientes a los cermets en polvo p1Ti80Ta20 (a 
y b) y rp1Ti80Ta20 (c y d). 
Los cermets en polvo tras la síntesis mecanoquímica se analizaron mediante 
microscopía SEM. La muestra p1Ti80Ta20, cuyas micrografías SEM se presentan a 
modo de ejemplo en las figuras 4.3a y 4.3b, posee la morfología característica de los 
materiales obtenidos por procesos de molienda en seco, estando constituida por 
partículas submicrométricas que se encuentran formando agregados irregulares, con un 











muestras, independientemente del contenido en Ta. Por otra parte, la muestra 
rp1Ti80Ta20 presenta una morfología completamente distinta, ya que se observan 
agregados de mayor tamaño de 2-3 µm y, algo aún más característico, zonas en donde 
las partículas muestran una apariencia sinterizada (figuras 4.3c y 4.3d). Esto puede ser 
un claro indicio de las altas temperaturas que pueden alcanzarse localmente durante el 
proceso MSR y que inducen sinterizaciones parciales en los cermets en polvo, ayudado 
por la presencia en la mezcla de la fase metálica cementante. Estas altas temperaturas y 
la posibilidad de formación de una fase líquida transitoria durante la molienda, 









Figura 4.4.Tamaño de partículas y/o agregados de los cermets en polvo p1Ti80Ta20 y 
rp1Ti80Ta20 determinado en un analizador Masterziser, Malvern Instruments Ltd. 
Esta diferencia morfológica provocada por la molienda de post-ignición también 
fue corroborada mediante medidas realizadas en un dispositivo de determinación de 
tamaños de partículas y/o agregados (figura 4.4). Esta medida muestra principalmente el 
tamaño de los agregados, que en ambos casos presenta una distribución ancha y 
bimodal, aunque la molienda post-ignición reduce ostensiblemente el tamaño medio de 
éstos. Queda clara la importancia de esta molienda a la hora de provocar la fractura de 
los aglomerados de gran tamaño y alcanzar una morfología que sea más adecuada para 
el posterior proceso de sinterización. 
Con la finalidad de estudiar la distribución de cada uno de los elementos en el 
producto formado por MSR y la influencia de la molienda post-ignición, se llevaron a 
cabo mapas composicionales de las superficies de las muestras pTi80Ta20 y 
rpTi80Ta20 mediante XEDS. Observando la región con aspecto sinterizado en la 
muestra rpTi80Ta20 (figura 4.5), se aprecia como el cobalto, que forma parte 
rp1Ti80Ta20 p1Ti80Ta20 
  
exclusivamente de la fase 





partículas cerámicas. Aquellas partículas cerámicas de mayor tamaño y que se aprecian 
más “limpias”, sin fase metálica cementante alrededor, aparecen en el mapa sin la señal 
correspondiente al Co. Esto tam
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Figura 4.7. Análisis composicional semicuantitativo mediante XEDS-SEM de las fases 
cerámica  (a) y cementante  (b) del cermet rp1Ti80Ta20. 
Finalmente, la relación C/N global en los cermets en polvo se cuantificó mediante 
análisis elemental. Debido a la baja solubilidad del carbono en el cobalto, en torno al 4 
% molar, según se extrae del diagrama de fases binario Co-C [323] y a la despreciable 
solubilidad del nitrógeno en esta misma fase [324], la relación atómica determinada se 
atribuye a la estequiometría de la fase cerámica. No se detectó por ninguna de las 
técnicas de caracterización empleadas, la presencia en los cermets (incluso después de 
la sinterización) de carbono libre, ni de ninguna fase intermetálica conteniendo C. Esta 
aproximación también supone que la relación (C+N)/(Ti+Ta) es 1:1, es decir, se asume 
que la fase carbonitruro es estequiométrica. Una relación C/N similar de 2,7±0,2 se 
obtuvo para todas las muestras, con una estequiometría, por tanto, más rica en C que la 
nominal inicial (relación C/N de 1), que puede ser descrita como TixTa1-xC0,73N0,27. Esto 
es debido a que una parte no despreciable de los elementos Ti y Ta de la mezcla inicial 
se encuentra formando parte de la fase metálica cementante, lo que modifica la relación 
C/(Ti+Ta) en la fase cerámica obtenida. 
La figura 4.8 muestra una buena concordancia entre los valores del parámetro de 
red de las fases cerámicas obtenidos experimentalmente a partir de los diagramas de 
DRX y los valores teóricos (línea discontinua en la figura 4.8) calculados a partir de un 
hipotético carbonitruro cuaternario TaxTi1-xCyN1-y, asumiendo la ley de mezclas 
(cumplimiento de la ley de Vegard [320] en el sistema TiC-TiN-TaC-TaN), las 
composiciones nominales de Ta y Ti expuestas en la tabla 4.1 y la relación C/N (73 
%at. C y 27 %at. N) determinada por análisis elemental. La ligera desviación observada 
















































































entre ambos valores, que debe incluir también el error experimental de la medida y del 
método de cálculo teórico, se puede atribuir a la presencia de Ti y Ta en la fase 
cementante después del proceso MSR y a la posible existencia de Ta sin reaccionar, que 
debe incrementarse a medida que aumenta su contenido en la mezcla inicial. Tal es así, 
que extrapolando el parámetro reticular del cermet p1Ti80Ta20 a la línea 
correspondiente a la ley de Vegard (línea discontinua), se obtiene una relación Ti/Ta = 
0,195, muy próxima a la determinada mediante XEDS-SEM en el cermet rp1Ti80Ta20 
(Ta/Ti = 0,192). 

















Figura 4.8. Variación del parámetro reticular de la fase cerámica con la relación 
atómica Ta/Ti nominal de partida en los cermets p1. La línea discontinua corresponde 
a la ley de Vegard calculada a partir de las composiciones determinadas 
experimentalmente. 
Se puede concluir, por tanto, que el método de síntesis mecanoquímica por MSR 
en una sola etapa empleado ha permitido obtener cermets cuya fase cerámica está 
constituida por una solución sólida del tipo TaxTi1-xCyN1-y y la fase metálica cementante 
por compuestos intermetálicos dentro del sistema Ti-Ta-Co de estequiometrías 1:1 y 
1:2. La relación Ta/Ti en la fase cerámica viene determinada por la relación atómica de 
partida, aunque se observa una composición ligeramente más pobre en Ta para los 
cermets con un mayor contenido en este elemento. Sin embargo, se observa una mayor 
desviación en la relación C/N, obteniéndose una estequiometría más rica en C debido a 
la presencia de Ti y Ta en la fase cementante. No obstante, el método presenta una 
elevada reproducibilidad y siempre se obtiene la misma relación C/N en las muestras 
con idéntica relación C/(Ti+Ta) de partida. 




4.3. Optimizado de la sinterización. 
La sinterización de los cermets se llevó a cabo en el horno tubular descrito en el 
capítulo 3, utilizando una atmósfera inerte de Ar. Ensayos preliminares mostraron que 
no era posible densificar adecuadamente los cermets que poseían un mayor contenido en 
Ta empleando las temperaturas habituales encontradas en la bibliografía para este tipo 
de materiales (1400ºC-1450ºC) [274]. La presencia de este metal de transición con 
elevado punto de fusión (3017ºC) en la fase cementante podría retardar la aparición de 
la fase líquida necesaria para la sinterización. Por este motivo, se tomó la decisión de 
optimizar en primer lugar la temperatura de sinterización del cermet en polvo 
p1Ti80Ta20 con un mayor contenido en tántalo. 
Se utilizaron temperaturas comprendidas entre 1450ºC, optimizada en un estudio 
previo para cermets con composición similar a pTi100 [274, 325], y 1600ºC, y se 
estudió la influencia de ésta en la densidad final y microestructura del cermet. Se 
empleó una rampa de calentamiento y enfriamiento de 5 ºC/min y un tiempo de 
residencia de 1 h a la máxima temperatura. La densidad absoluta de dicho cermet, 
s1Ti80Ta20 (el prefijo “p” correspondiente a los cermets en polvo es sustituido en las 
muestras sinterizadas por el prefijo “s”), a las distintas temperaturas se determinó 
mediante el método de Arquímedes (tabla 4.5 y figura 4.9). 
Tabla 4.5. Densidad absoluta (ρ), porosidad volumétrica (p), parámetros de red de la 
fases cerámica (C) y cementante mayoritaria (B), tamaño del microdominio cristalino 
de difracción (D) y contenido en microtensiones (e) del cermet s1Ti80Ta20 sinterizado 
a distintas temperaturas. 
Cermet_Temp. (ºC) ρ (g/cm3) p (%) 
a, b, c (Å) D (nm) e (%) 
C B C B C B 
s1Ti80Ta20_1400 6,52 8,8±2,1 4,323 a= 4,753 
c= 7,761 49 83 0,29 0,63 
s1Ti80Ta20_1450 6,62 8,5±1,6 4,322 a= 4,765 
c= 7,751 53 83 0,48 0,64 
s1Ti80Ta20_1500 7,03 4,3±1,3 4,327 a= 4,765 
c= 7,766 69 70 0,56 0,42 
s1Ti80Ta20_1550 7,26 3,0±0,5 4,326 a= 4,755 
c= 7,753 70 73 0,60 0,46 
s1Ti80Ta20_1575 7,06 3,2±0,3 4,322 a= 6,730 73 77 0,64 0,50 
s1Ti80Ta20_1600 7,02 4,2±1,0 4,328 c= 6,710 75 80 0,72 0,63 
 
























Figura 4.9. Variación de la densidad absoluta (método de Arquímedes) de los cermets 
s1Ti80Ta20 sinterizados a distintas temperaturas. 
Se observa una mejora ostensible de la densificación por encima de 1450ºC, 
alcanzándose  la máxima densidad a una temperatura de sinterización de 1550ºC. A 
partir de dicha temperatura, la densificación sufre un detrimento gradual. Pudo 
detectarse en los cermets sinterizados a temperaturas mayores de 1550ºC, una pérdida 
de fase cementante por gravedad hacia la zona inferior de la navecilla usada como 
soporte, posiblemente causada por una excesiva fluidificación de dicha fase. Una 
pérdida de fase cementante debe provocar una bajada en la densidad del material, sin 
tener que inducir forzosamente un descenso en la calidad del sinterizado. 
La caracterización por SEM del cermet s1Ti80Ta20 a las distintas temperaturas 
de sinterización (figura 4.10) muestra que la porosidad del material disminuye al 
incrementarse la temperatura hasta llegar a 1550ºC. A partir de esta temperatura, la 
porosidad aumenta de nuevo ligeramente. Esta tendencia en la porosidad pudo 
corroborarse por tratamiento de imagen haciendo uso del software Image-Pro Plus 4.5 
(tabla 4.5), confirmándose que la pérdida de fase cementante por encima de 1550ºC 
provoca no sólo una bajada en la densidad absoluta, sino también un aumento de la 
porosidad. La deficiente distribución de la fase cementante en los cermets sinterizados a 
más baja temperatura s1Ti80Ta20_1400 y s1Ti80Ta20_1450 (figuras 4.10a y 4.10b), 
es el reflejo de un deficiente mojado de la fase cerámica por parte de la fase cementante. 
Por otra parte, las micrografías de la figura 4.10 muestran la existencia en las partículas 
cerámicas, sobre todo en las de mayor tamaño, de una microestructura tipo core-rim, 




que como se verá con más detalle en el próximo apartado, puede definirse como core-















Figura 4.10. Micrografías SEM del cermet s1Ti80Ta20 sinterizado a distintas 
temperaturas: a) 1400ºC; b) 1450ºC; c) 1500ºC; d) 1550ºC; e) 1575ºC; f) 1600ºC. 
Para confirmar que el deterioro en la densificación por encima de 1550ºC se debe 
a la pérdida de fase líquida durante la sinterización, se consideró de interés cuantificar el 
contenido de los elementos metálicos en los cermets s1Ti80Ta20_1550 y 
s1Ti80Ta20_1600 mediante espectroscopia de emisión atómica-ICP. En la tabla 4.6 se 
presentan los resultados expresados en porcentajes atómicos relativos y se comparan 
con los valores nominales de partida de la muestra p1Ti80Ta20. Se observa que los 
contenidos de Ti, Ta y Co para el cermet s1Ti80Ta20_1550 coinciden prácticamente 
con los valores iniciales. Sin embargo, la composición del cermet s1Ti80Ta20_1600 
10 µm 10 µm 
10 µm 10 µm 
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experimenta una variación, al incrementarse las cantidades relativas de Ti y Ta en el 
cermet final, lo que confirma la pérdida de fase cementante rica en Co durante el 
sinterizado. 
Tabla 4.6. Composiciones globales de Ti, Ta y Co de los cermets s1Ti80Ta20_1550, 
s1Ti80Ta20_1600 y p1Ti80Ta20 obtenidas mediante espectroscopia de emisión 
atómica-ICP. 
Cermet 
% atómico % Variación 
Ti Ta Co Ti Ta Co 
p1Ti80Ta20 59,5 15,0 25,5 0 0 0 
s1Ti80Ta20_1550 59,6 14,9 25,5 0,1 -0,1 0 
s1Ti80Ta20_1600 60,4 15,0 24,6 0,9 0 -0,9 
 
El porcentaje atómico relativo de C y N también fue determinado en estos mismos 
cermets y los resultados, que se exponen en la tabla 4.7, muestran al igual que para el 
contenido de los metales de transición, idénticos valores para el cermet en polvo 
original (p1Ti80Ta20) y el sinterizado a 1550ºC (s1Ti80Ta20_1550). Sin embargo, el 
cermet sinterizado a 1600ºC (s1Ti80Ta20_1600) presenta un aumento significativo en 
la cantidad relativa de nitrógeno. Este hecho sólo puede explicarse (teniendo en cuenta 
que la atmósfera de sinterización empleada era argón) si se supone que el C que tiene 
una cierta solubilidad en la fase cementante (no el N) [323, 324] se pierde junto a ésta 
durante el proceso de sinterización en fase líquida. 
Tabla 4.7. Composiciones globales de C y N de los cermets s1Ti80Ta20_1550, 
s1Ti80Ta20_1600 y p1Ti80Ta20 obtenidas mediante análisis elemental. 
Cermet 
% atómico % Variación 
C N C N 
p1Ti80Ta20 73,0 27,0 0 0 
s1Ti80Ta20_1550 73,0 27,0 0 0 
s1Ti80Ta20_1600 66,7 33,3 -6,3 6,3 
 
Los diagramas de DRX de los cermets s1Ti80Ta20 tras la sinterización a distintas 
temperaturas se presentan en la figura 4.11a. En todos ellos se observa una fase 
cerámica con un patrón de difracción acorde con un carbonitruro mixto de titanio y 
tántalo y con una composición muy similar, independientemente de la temperatura 
empleada, a tenor de la posición 2θ de la reflexión (111) de dicha fase que permanece 
prácticamente invariante (figura 4.11b). Los diagramas de DRX muestran, sin embargo, 




diferencias significativas en las reflexiones asociadas con los compuestos intermetálicos 
formados durante la síntesis por MSR. Esto sugiere que durante el sinterizado se 
producen variaciones en la composición y/o estructura de la fase cementante y que, 
además, éstas dependen de la temperatura empleada. Las diferencias observadas deben 
tener su origen en los fenómenos de disolución-reprecipitación de la fase cerámica que 
ocurren durante el sinterizado en fase líquida. Tampoco hay que olvidar que las 
muestras presentaban una cantidad de Ta sin reaccionar que presumiblemente se 
disuelve también en la fase cementante durante el proceso de sinterización. 


































































































Figura 4.11. a) Diagramas de DRX del cermet s1Ti80Ta20 sinterizado a distintas 
temperaturas: (•) TixTa1-xCyN1-y; () TixTa1-xCo2 cúbico; (▼) TixTa1-xCo2 hexagonal; 
(♦); TixTa1-xCo cúbico. b) Ampliación de la zona de los diagramas de DRX 
correspondiente a la reflexión (111) de la fase carbonitruro. 
Resulta difícil determinar de manera inequívoca la naturaleza de los compuestos 
intermetálicos, ya que son en realidad una solución sólida con sustituciones parciales 
entre Ti y Ta. Aunque existen pocos datos en la bibliografía sobre estos compuestos, se 
han tomado como base los diagramas de fases binarios Ti-Co y Ta-Co [323] y ternario 
Ti-Ta-Co a 950ºC [326] para explicar, al menos de forma cualitativa, la evolución 
sufrida por la fase cementante durante el proceso de sinterización. La posición de las 
reflexiones de la fase cementante tras la sinterización a 1550ºC, temperatura a la cual se 
alcanza el máximo en la densificación, parece indicar que la fase mayoritaria es la fase 
hexagonal TaxTi1-xCo2 (tabla 4.3). Por encima de dicha temperatura, se observa la 
formación de una fase cúbica de idéntica estequiometría 1:2, TaxTi1-xCo2. Atendiendo a 
los diagramas de fase binarios Ti-Co y Ta-Co, se observa que ambas fases 
a) b) 




intermetálicas 1:2 poseen campos de existencia contiguos con estrechos rangos de 
composiciones, pero tanto para TiCo2 como para TaCo2, la fase hexagonal es estable 
para relaciones Co/Ti o Co/Ta superiores. Por otra parte, el diagrama ternario Ti-Ta-Co 
muestra cómo la fase cúbica 1:2 amplía su campo de existencia para composiciones más 
ricas en Ta. La presencia en los cermets tras el sinterizado de una u otra fase, o su 
coexistencia, debe estar directamente relacionado con las fracciones Co/(Ti+Ta) y Ta/Ti 
presentes en cada caso en la fase cementante. 
A temperaturas inferiores a 1550ºC (s1Ti80Ta20_1400, s1Ti80Ta20_1450 y 
s1Ti80Ta20_1500) se observa también la presencia de la fase 1:2 hexagonal. Un caso 
peculiar ocurre en la muestra s1Ti80Ta20_1500, ya que se detecta claramente la 
coexistencia de otra fase intermetálica cúbica de estequiometria 1:1 (TixTa1-xCo). Las 
micrografías SEM de esta muestra (figura 4.10c) presentan zonas con distinto contraste 
en la fase cementante, evidenciando diferencias en composición. Las regiones más 
oscuras poseen un contenido superior en Ti, tal como lo mostraron los resultados de los 
análisis por EDS-SEM. Por otra parte, el parámetro de red para esta fase, estimado a 
partir de la reflexión (110) (figura 4.11a), presenta un valor de 2.990 Å, en consonancia 
con el valor característico del intermetálico TiCo cúbico, 2.986 Å. 
La asignación de los índices hkl y la determinación de los parámetros de red de 
las fases cerámica e intermetálica mayoritaria a cada temperatura de sinterización (tabla 
4.5) se llevó a cabo empleando el software Dicvol06. Asimismo, se determinó el 
dominio coherente de difracción y el contenido en microtensiones para ambas fases 
(tabla 4.5). El parámetro de red a de la fase carbonitruro muestra un valor prácticamente 
constante con la temperatura, lo que está de acuerdo con la invariancia en la posición 2θ 
de los picos de los diagramas de DRX. Esto también sugiere que la temperatura de 
sinterización no influye de manera significativa sobre la composición de la fase 
cerámica. 
Por otra parte, los valores que se obtienen del dominio coherente de difracción 
sugieren un crecimiento limitado durante la sinterización, manteniéndose una 
microestructura nanométrica. Sin embargo, estos valores difieren bastante respecto de lo 
que se observa en las micrografías SEM (figura 4.10), que muestran una microestructura 
micrométrica para las partículas cerámicas. Es lógico pensar, por tanto, que el elevado 
ensanchamiento que presentan las reflexiones pueda deberse a pequeñas fluctuaciones 




en la composición de la fase cerámica, siendo ésta no exactamente idéntica en cada 
cristal y, principalmente, a la presencia del efecto de la microestructura core-rim, que 
implica la existencia de regiones en la misma partícula con distinto contenido en Ta y 
Ti. Los picos que se obtienen en los diagramas serían, en realidad, la superposición de 
distintas reflexiones desplazadas pequeños valores de 2θ, por lo que a diferencia de las 
muestras en polvo, la anchura no se debe a un tamaño nanométrico de las partículas 
cerámicas. Los valores nanométricos observados para los cristalitos de la fase 
intermetálica también podrían deberse a la falta de una completa homogeneidad en la 
composición de la solución sólida. 
Se consideró también de interés realizar en la muestra s1Ti80Ta20 un estudio por 
XEDS-SEM de la evolución de la composición de las distintas fases constituyentes 
(cerámica y cementante) en función de la temperatura de sinterización (tabla 4.8 y 
figura 4.12). A tenor de los resultados, parece que la composición de las partículas 
cerámicas (tanto core como rim) no varía ostensiblemente con la temperatura, 
manteniéndose aproximadamente constante. En cuanto a la fase cementante, la figura 
4.12a muestra que la relación Ta/Ti varía con la temperatura de sinterizado, debido a los 
fenómenos de disolución y precipitación de la fase cerámica. Para s1Ti80Ta20_1400, la 
cantidad de Ta en la fase cementante es muy elevada, en comparación con la 
composición nominal inicial Ta/Ti = 0,25 en la muestra y la determinada para esta fase 
en el cermet en forma de polvo (Ta/Ti = 0,16), al incorporarse a la fase cementante el 
Ta sin reaccionar tras la síntesis MSR. Al aumentar la temperatura de sinterización, el 
fenómeno que predomina es la disolución de las partículas cerámicas de menor tamaño 
en la fase cementante, por lo que en proporción esta fase se enriquece en Ti. En el 
cermet s1Ti80Ta20_1500, parece que se alcanza un valor máximo de la disolución de 
las partículas cerámicas a tenor de la relación Ta/Ti más baja obtenida. Cabe recordar 
que a esta temperatura se observa la presencia de dos fases intermetálicas distintas. 
Medidas XEDS-SEM realizadas en las regiones con distinto contraste observadas en las 
micrografías SEM confirmaron efectivamente la existencia de dos intermetálicos con 
estequiometrías próximas a 1:1 (TixTa1-xCo) y 1:2 (TixTa1-xCo2). En la tabla 4.8 y figura 
4.12b se presentan las composiciones medias calculadas en ambas regiones que 
confirman que el intermetálico 1:1 se forma prácticamente exento de Ta en su 
estructura. Además aparece en el cermet cuando la relación Ta/Ti disminuye en la fase 
cementante. 




Tabla 4.8. Composiciones (%at.) obtenidas mediante XEDS-SEM de los metales de 
transición en las fases core, rim y cementante del cermet s1Ti80Ta20 sinterizado a 
distintas temperaturas.* Composición del intermetálico de estequiometría TixTa1-xCo. 
T. sinterización  
(ºC) 
Core Rim Cementante 
%Ta %Ti %Ta %Ti %Ta %Ti %Co 
1400 16,9 83,1 13,0 87,0 11,3 18,3 70,4 
1450 17,8 82,2 14,7 85,3 12,1 21,7 66,2 





1550 16,6 83,4 13,2 86,8 10,0 21,5 68,5 
1575 17,1 82,9 13,3 86,7 10,7 22,2 67,1 
1600 17,1 82,9 13,6 86,4 10,4 21,9 67,7 
 
Por encima de los 1500ºC, el fenómeno de reprecipitación de la solución sólida 
comienza a adquirir una mayor importancia y se observa la formación de una cantidad 
creciente de rim (figura 4.10) de composición más rica en Ti, por lo que vuelve a 
aumentar ligeramente la proporción de Ta en la fase cementante. Por último, a partir de 
1575ºC, parece alcanzarse un estado que se puede considerar como estacionario en el 
fenómeno de disolución-reprecipitación, en donde la proporción de rim aumenta 
progresivamente sin observarse una variación de las cantidades relativas de los 
elementos en las distintas fases constituyentes de los cermets. La figura 4.12b y tabla 
4.8 muestra que la relación Co/(Ti+Ta) es en todos los casos cercana a 2, confirmándose 
también por XEDS-SEM la formación principalmente de una fase intermetálica de 







Figura 4.12. a) Relación  atómica Ta/Ti y b) Co/(Ta+Ti) determinadas por XEDS-SEM 
en los cermets s1Ti80Ta20 sinterizados a temperaturas entre 1400ºC y 1600ºC. 
 
























































































4.4. Sinterización y microestructura en función del contenido en Ta. 
Una vez optimizada la temperatura de sinterización del cermet con mayor 
contenido en Ta se procedió a la sinterización del conjunto de los cermets con 
contenidos variables de este elemento. Partiendo de una temperatura de sinterización de 
1450ºC utilizada para cermets con composición similar a pTi100 [325] y de la 
temperatura de sinterización optimizada de 1550ºC para el cermet en polvo 
p1Ti80Ta20, se ajustó la temperatura de sinterización de los demás en función del 
contenido en tántalo por interpolación entre estos dos valores extremos. La temperatura 
seleccionada para cada cermet se presenta en la tabla 4.9. 
Tabla 4.9. Temperatura de sinterización (T), densidad (ρ) y  porosidad (p) para los 
cermets sinterizados s1. 
Cermet T (ºC) ρ (g/cm3) p (%) 
s1Ti100 1450 5,40 <1 
s1Ti99Ta1 1455 5,44 <1 
s1Ti95Ta5 1475 5,86 <1 
s1Ti90Ta10 1500 6,29 1,3 
s1Ti80Ta20 1550 7,17 3 
 
Las temperaturas empleadas producían en todos los casos óptimas 
densificaciones. La densidad absoluta de cada uno de los cermets determinada mediante 
el método de Arquímedes (tabla 4.9) se muestra en la figura 4.13 en función de la 
cantidad de Ta, donde se aprecia, como es de esperar, una tendencia prácticamente 
lineal. Para asegurar la calidad del proceso de sinterizado, se determinó la porosidad de 










Figura 4.13. Relación entre la densidad de los cermets s1 tras el sinterizado a las 
temperaturas indicadas en la tabla 4.9 y el contenido nominal en tántalo. 




Los cermets s1Ti100, s1Ti99Ta1 y s1Ti95Ta5 exhiben porosidades inferiores al 
1 %, aumentando ligeramente en el cermet s1Ti90Ta10, y alcanzándose un valor de un 
3 % en el cermet con mayor contenido en tántalo, s1Ti80Ta20. Estos valores confirman 
que se ha realizado un tratamiento de sinterización adecuado para todos ellos. A pesar 
de las elevadas y crecientes temperaturas utilizadas, el ligero aumento de la porosidad 
con el contenido en Ta refleja la dificultad de sinterización que induce la introducción 
de este metal en la mezcla inicial. 

















































































Figura 4.14. a) Diagramas de DRX de los cermets s1: (•) TixTa1-xCyN1-y;                   
() TixTa1-xCo2 cúbico;(♦) TixTa1-xCo cúbico. b) Ampliación de los diagramas en la 
zona correspondiente a la reflexión (111) de la fase carbonitruro. 
Los diagramas de DRX de los distintos cermets tras la sinterización a la 
temperatura óptima se presentan en la figura 4.14. Los picos de difracción de la fase 
carbonitruro muestran un desplazamiento gradual con el contenido en Ta, tal como se 
aprecia en la figura 4.14b para la reflexión (111), achacable al igual que en el material 
en polvo a una diferente relación Ta/Ti en la estructura. Por otra parte, las reflexiones de 
esta fase no muestran un desplazamiento apreciable con respecto a los cermets en polvo 
p1, tal como se evidencia por los valores calculados del parámetro reticular que son 
muy parecidos a los determinados tras la síntesis mecanoquímica (tabla 4.10). Esto 
sugiere que durante el sinterizado no se produce un cambio significativo en la 
composición del carbonitruro. 
Estos DRX muestran también cómo la fase metálica cementante (figura 4.14a) 
está siempre constituida por compuestos intermetálicos Ti-Ta-Co, de acuerdo con los 
b) a) 




patrones de difracción de la base de datos cristalográfica ICDD. El cermet sinterizado 
sin tántalo en su composición, s1Ti100, exhibe un compuesto intermetálico mayoritario 
1:1 y uno minoritario 1:2 con estructuras cúbicas y grupos espaciales de simetría Pm-3m 
y Fd-3m, respectivamente. Cuando la cantidad de tántalo se incrementa en la mezcla 
inicial, las reflexiones correspondientes al intermetálico de estequiometria 1:1 tienden a 
decrecer, mientras se incrementan las correspondientes al intermetálico de 
estequiometria 1:2, que aparece como mayoritario en los cermets s1Ti95Ta5 y 
s1Ti90Ta10. Un único intermetálico cúbico TixTa1-xCo2 se observa en el diagrama 
correspondiente al cermet s1Ti80Ta20. Esta tendencia podría explicarse si como 
indican los diagramas de fases binarios Ti-Co y Ta-Co [323], no existe un compuesto 
TaCo con la misma estructura que el intermetálico TiCo cúbico. Es de esperar, por 
tnato, que no sea posible sustituir una alta proporción de titanio por tántalo en la 
estructura de este último. Sin embargo, los intermetálicos TiCo2 y TaCo2 con la misma 
estructura cúbica e idéntico grupo espacial de simetría Fd-3m hacen posible la 
formación de la solución sólida TixTa1-xCo2. 
Tabla 4.10. Comparación de los parámetros reticulares (Å) de la fase carbonitruro de 
los cermets en polvo p1 tras la síntesis por MSR y los cermets s1 tras el sinterizado. 
Cermet Polvo, p1 Sinterizado, s1 
Ti100 4,300(3) 4,299(3) 
Ti99Ta1 4,301(3) 4,299(2) 
Ti95Ta5 4,305(3) 4,304(2) 
Ti90Ta10 4,310(2) 4,314(3) 
Ti80Ta20 4,322(4) 4,325(4) 
 
Cabe destacar la diferente estructura del intermetálico observado en el cermet 
s1Ti80Ta20_1550 en el estudio previo de optimización de la temperatura de 
sinterización (figura 4.11a) y el equivalente s1Ti80Ta20 sinterizado de nuevo a 1550ºC 
y presentado en la figura 4.14a. Mientras que en el primer caso, se obtuvo el 
intermetálico hexagonal TixTa1-xCo2, en el segundo se ha observado el intermetálico 
cúbico TixTa1-xCo2 con idéntica estequiometría. Esta divergencia se puede deber 
simplemente a que ambos intermetálicos, tal como se comentó previamente, poseen 
campos de existencia contiguos con intervalos muy pequeños de composición. 
Cualquier mínima variación en la composición del intermetálico durante el proceso 
global de síntesis y sinterización puede inducir la estabilización de una u otra estructura. 




Todos estos resultados muestran cómo a la temperatura óptima de sinterizado, la 
composición de la fase cerámica permanece prácticamente inalterable durante el 
procesado, desde la muestra en polvo hasta el cermet final, lo que confirma que utilizar 
como material de partida soluciones sólidas de carbonitruro permite reducir la 
complejidad de las reacciones metalúrgicas durante el sinterizado en fase líquida. En lo 
que respecta a la fase cementante, se observa en todos los casos la formación de 
compuestos intermetálicos, que son en realidad soluciones sólidas dentro del sistema Ti-
Ta-Co, con una estequiometría 1:1 que tiende a convertirse en 1:2 a medida que 
aumenta el contenido en Ta en el cermet. 
La serie completa de cermets s1 se caracterizó mediante microscopía SEM y las 
micrografías a medios y altos aumentos se exponen en la figuras 4.15 y 4.16, 
respectivamente. Se puede apreciar en estas figuras una disminución importante del 
tamaño de las partículas cerámicas cuando aumenta la cantidad de tántalo, lo que 
sugiere que su crecimiento, como consecuencia de los fenómenos de disolución-
reprecipitación que ocurren durante la sinterización en fase líquida, se encuentra 
dificultada por la existencia de tántalo en el cermet. Aunque el crecimiento de las 
partículas se reduce al añadir Ta, las micrografías de la figura 4.10, que reflejan la 
evolución de la microestructura del cermet s1Ti80Ta20 con la temperatura, muestran 
también como las partículas cerámicas más pequeñas tienden a disolverse al aumentar la 
temperatura, al mismo tiempo que crecen las de mayor tamaño. No obstante, el tamaño 
medio de éstas no aumenta de manera considerable, tal como cabría esperar por las altas 
temperaturas empleadas, obteniéndose tamaños inferiores a los que se han observado en 
cermets de similares composiciones [127, 274]. 
Aunque no se conoce de manera inequívoca la causa por la que se produce este 
menor crecimiento de partícula, la hipótesis principal radica en la diferente solubilidad 
de Ta y Ti en la fase cementante, que como se indicó con anterioridad, presenta antes de 
iniciarse la sinterización una cantidad no despreciable de ambos metales, que debe 
reducir su capacidad para disolver más fase cerámica. Existen ejemplos en la 
bibliografía en los que se pone de manifiesto el efecto que produce sobre la reducción 
del tamaño de las partículas cerámicas la adición de carburos secundarios con una gran 
solubilidad en la fase cementante, como ocurre en el sistema más estudiado TiCN-Mo2C 
[327, 328]. La existencia de estos carburos secundarios produce la formación del inner-
rim en los primeros estadios de la sinterización en fase sólida, evitando la posterior 
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Las micrografías de las figuras 4.15 y 4.16 muestran claramente en aquellos 
cermets con un alto contenido en tántalo, s1Ti90Ta10 y s1TI80Ta20, la presencia de la 
típica microestructura core-rim. Aunque en un principio se predijo que el uso como 
material de partida de soluciones sólidas eliminaría esta microestructura característica, 
el resultado final indica que esto no ha sido posible como consecuencia de la presencia 
de Ti y Ta en la fase cementante previo al sinterizado asociado con los fenómenos de 
disolución-reprecipitación que ocurren durante la sinterización en fase líquida. Sin 
embargo, la microestructura core-rim obtenida, sí que presenta claras diferencias con lo 
















Figura 4.16. Micrografías SEM a altos aumentos (5kx) de los cermets sinterizados:     






5 µm 5 µm 
5 µm 5 µm 




En primer lugar, las partículas cerámicas con estructura core-rim presentan 
generalmente formas muy irregulares. Sin embargo, en los cermets obtenidos, estas 
partículas poseían un corazón de morfología esférica y un anillo exterior con facetas, 
generando una partícula global con una morfología prácticamente regular. Tomando 
como referencia los estudios relativos a la morfología de las partículas de TiCxN1-x en 
función del contenido en C y N [330, 331], en los cuales asocian la forma esférica a 
carbonitruros con alto contenido en N y las partículas con facetas a alto contenido en C, 
es posible proponer que el interior de las partículas posee una composición más rica en 
N que el anillo exterior, que debe ser mucho más rico en C. Esto concuerda con el 
hecho de que el rim se forma por reprecipitación a partir de un fundido en donde el 
carbono tiene cierta solubilidad, pero no así el nitrógeno. 
En segundo lugar, el core y el rim exhiben un contraste bastante parecido, 
achacable a una escasa diferencia en composición y, lo más característico, es que se 
puede definir como inverso si se compara con la microestructura core-rim clásica 
observada en los cermets. En la microestructura clásica, el core de las partículas 
cerámicas presenta un contraste más oscuro, ya que corresponde con la fracción del 
material inicial que no se disuelve en la fase cementante, y el rim un contraste más 
oscuro, ya que es una solución sólida que incluye los metales de transición más pesados 
introducidos como aditivos. En contraposición, en los cermets obtenidos en la presente 
memoria (figuras 4.15 y 4.16), se observa cómo el corazón de la partícula presenta un 
contraste más claro que el anillo exterior, lo cual sugiere que el corazón es más rico en 
elementos pesados, en este caso en Ta, que el anillo exterior que lo rodea. Entre ambos, 
aparecen también zonas denominadas inner-rim de mucho menor espesor y más 
irregulares, que poseen el contraste más oscuro, por lo que deben poseer una 
composición aún más rica en titanio que el rim. Tal como se ha indicado anteriormente, 
la existencia de este inner-rim se achaca a fenómenos de sinterización en estado sólido 
[332-334]. Como era de esperar, esta microestructura core-rim inverso no se observó en 
el cermet sin tántalo, s1Ti100. Incluso, era difícilmente apreciable en aquéllos con un 
contenido bajo en este elemento, s1Ti99Ta1 y s1Ti95Ta5, debido presumiblemente a la 
pequeña diferencia de contraste que deben presentar ambas fases con muy parecida 
composición. Por último, referente a las micrografías SEM de las figuras 4.15 y 4.16, 
cabría destacar la existencia de fase cementante ocluida en algunas partículas cerámicas, 




principalmente en los cermets que presentan un mayor crecimiento de partícula.
Figura 4.1
observa la microestructura 
partículas de carbonitruro de Ti y Ta, se decidió llevar a cabo un estudio por TEM, con 
objeto de estudiar principalmente la relación estructural entre ambas zonas de una 
misma partícula. Las 
4.17a y 4.17b) m
contraste más claro que el core y que corresponde, por tanto, a zonas de la muestra con 
una menor densidad electrónica (mayor porcentaje de elementos li
Ti). En la figura 4.17b se puede observar que el contraste más oscuro corresponde a la 
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realizados sobre las partículas cerámicas pone de manifiesto que la diferencia entre el 
core y el rim es solamente composicional, ya que los diagramas de difracción realizados 
en dos zonas adyacentes de core y rim y en la propia interfase (marcado con un círculo 
en la figura 4.17b) muestran la existencia de un único dominio cristalino con idéntica 
orientación (figura 4.17c y 4.17d), pudiéndose asignar todos los máximos de difracción 
a la estructura cúbica fcc y GES Fm-3m. Esto demuestra claramente que el rim precipita 
sobre las partículas cerámicas iniciales no disueltas, manteniendo la misma orientación 
cristalina. Las composiciones de ambas zonas de la cerámica determinadas por XEDS-
TEM (core: 83,6 %at. Ti y 16,4%at. Ta; rim: 86,7 %at. Ti y 13,3%at.Ta) muestran 
distinta relación Ti/Ta y la coexistencia de ambos elementos en la misma partícula. De 
todas formas, la diferencia en composición es pequeña y es de esperar que la interfase 
entre el core y el rim presente un escaso contenido de tensiones residuales. 
Tabla 4.11. Composiciones (%at.) obtenidas mediante XEDS-SEM para los metales de 
transición en las fases cerámicas y cementantes de los cermets s1. N.D.=No Detectado. 
Cermet Fase cerámica Fase cementante Core Rim Intermetálico 1:1 Intermetálico 1:2 
s1Ti100 Ti:100 N.D. Ti:49 Co:51 
Ti:34 
Co:66 




























Con objeto de verificar las conclusiones obtenidas a partir de las observaciones 
por SEM y TEM, se realizó un análisis puntual XEDS-SEM de las partículas cerámicas 
de los distintos cermets a fin de revelar las diferencias de composición entre el core y el 
rim. Las composiciones determinadas a partir de un número elevado de análisis 
puntuales, en torno a 20 medidas por fase, se exponen en la tabla 4.11 y con flechas 
sólidas en la figura 4.15. Se confirma que las composiciones del core en los cermets 
s1Ti80Ta20, s1Ti90Ta10 y s1Ti95Ta5, que son muy parecidas a las de la fase 




cerámica en el polvo inicial (comparar las composiciones para rp1Ti80Ta20 y 
s1Ti80Ta20) al ser el material no disuelto, poseen una relación Ta/Ti ligeramente 
superior que el rim, de acuerdo con el contraste inverso observado en las micrografías 
SEM. No fue posible estimar la composición del inner-rim, que se observa en algunas 
de las partículas debido a su pequeño tamaño. No pudo detectarse una diferencia de 
composición entre el centro y el exterior de las partículas asociado con la presencia de 
core-rim en el cermet s1Ti99Ta1, ya que las posibles diferencias (si existiesen) deben 
ser inferiores a la precisión de la medida. 
La composición de la fase cementante se determinó también mediante análisis 
XEDS-SEM y los valores obtenidos se presentan en la figura 4.15 con flechas 
punteadas y en la tabla 4.11. Los análisis confirman la presencia de Ti y Ta en la fase 
cementante y las composiciones calculadas están en concordancia con las de los 
compuestos intermetálicos observados mediante DRX. Dos fases cementantes con 
diferente composición se detectan en los cermets s1Ti100, s1Ti99Ta1 y s1Ti95Ta5, 
correspondientes a los intermetálicos TixTa1-xCo2 y TixTa1-xCo, mientras que en 
s1Ti90Ta10 y s1Ti80Ta20, sólo el intermetálico TixTa1-xCo2 es encontrado. Además, 
cabe destacar que los análisis muestran que los intermetálicos presentan un contenido en 
Ta (o relación Ta/Ti) superior al nominal de partida, lo cual está de acuerdo con el 
hecho de obtener un contenido en tántalo inferior del esperado en la fase carbonitruro y 
una fase rim más rica en Ti. Por otra parte, también se observa que el intermetálico 1:1 
en el cermet s1Ti95Ta5 presenta un contenido en Ta inferior al que posee el 
intermetálico 1:2, lo que está de acuerdo con el predominio de esta última 
estequiometría cuando el contenido en Ta en la fase cementante aumenta. 
4.4.1. Parámetros microestructurales. 
Es de sobra conocido que las propiedades mecánicas de los materiales se 
encuentran influenciadas por su microestructura. A la hora de definir la microestructura 
de los cermets, los parámetros más utilizados, en analogía con los empleados para los 
metales duros (WC-Co), son el porcentaje volumétrica de fase cementante (FB) y el 
tamaño medio de las partículas cerámicas (d) [336-338]. Ambos parámetros 
microestructurales están en gran medida relacionados entre sí y resulta difícil 
modificarlos de manera independiente. Es por ello común, el uso también de parámetros 
normalizadores, como son el camino libre medio de fase cementante (λ) y la contigüidad 




de las partículas de carbonitruro (C), que unifican de manera global el efecto de FB y d 
y permiten establecer más fácilmente una relación directa entre microestructura y 
propiedades. La contigüidad de la fase cerámica proporciona información sobre el grado 
de contacto existente entre las partículas de carbonitruro [339]. Valores de C de 0 ó 1 
indicarían situaciones ideales en donde las partículas de carbonitruro estarían 
completamente aisladas o totalmente en contacto, respectivamente. Por su parte, el 
camino libre medio representa la distancia lineal media de fase cementante existente 
entre dos partículas cerámicas [338, 340]. Estos dos parámetros pueden ser 
determinados mediante el método del intercepto lineal sobre micrografías SEM 
haciendo uso de las ecuaciones (3.4) y (3.5) expuestas en el capítulo 3. 
La tendencia observada en las micrografías SEM de las figuras 4.15 y 4.16 de una 
disminución del tamaño de las partículas de carbonitruro con la adición de Ta, se 
cuantificó llevando a cabo la determinación mediante análisis de imagen de la 
distribución y del tamaño medio de partícula (tabla 4.12 y figura 4.18). Se confirma que 
la distribución de tamaños se hace ostensiblemente más estrecha, con una disminución 
del tamaño medio, al aumentar el contenido de tántalo en los cermets. Para hacer este 
efecto más visible, los valores correspondientes a los percentiles 50 (d50%) y 90 (d90%) se 
incluyen también en la figura 4.18. Por otra parte, la figura 4.19a muestra cómo la 
disminución del tamaño medio de partícula con la cantidad de tántalo sigue un 
comportamiento prácticamente lineal. 
Tabla 4.12. Parámetros microestructurales de los cermets sinterizados s1: tamaño 
medio de partícula cerámica (d), porcentaje volumétrico de fase cementante (FB), 
contigüidad de partículas cerámicas (C) y camino libre medio de fase cementante (λ). 
Cermet d
 
(µm) FB (%) C λ (µm) 
s1Ti100 4,38 29,6±1,3 0,39 3,02 
s1Ti99Ta1 4,14 23,9±2,0 0,37 2,06 
s1Ti95Ta5 3,48 21,8±1,6 0,46 1,80 
s1Ti90Ta10 2,62 24,4±1,5 0,45 1,54 
s1Ti80Ta20 1,73 26,3±1,8 0,42 1,07 
 
Como la fase cementante obtenida tras el sinterizado de los cermets está formada 
por intermetálicos con un alto contenido en Ti y Ta y no por Co elemental, se decidió 
determinar con precisión mediante análisis de imagen el valor real de FB (tabla 4.12). 
La figura 4.19a muestra dos tendencias claras en la evolución de FB con el contenido en 




tántalo de los cermets. El alto porcentaje volumétrico observado en la muestra s1Ti100 
se atribuye a la presencia mayoritaria del intermetálico de estequiometria 1:1 TiCo. Al 
introducir Ta en el cermet, disminuye la proporción del intermetálico 1:1 y aumenta la 
del intermetálico 1:2 (TixTa1-x)Co2, con la consiguiente reducción en volumen. El 
cermet s1Ti95Ta5, con prácticamente sólo el intermetálico 1:2, posee la mínima 
proporción de fase cementante. Al seguir añadiendo Ta al sistema, la estructura del 
intermetálico no sufre variación, aumentando sólo la sustitución de Ti por Ta en la 
















Figura 4.18. Distribución, tamaño medio de las partículas cerámicas (d) y percentiles 
50 (d50%) y 90 (d90%) de dichas partículas en los cermets sinterizados. a) s1Ti100; b) 
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Figura 4.19. a) Tamaño de partícula, d () y porcentaje volumétrico de fase 
cementante, FB (• ); b) Camino libre medio de fase cementante, λ (• ) y contigüidad de 
las partículas cerámicas, C (). Ambas representaciones en función del contenido en Ta 
de los cermets s1. 
Para corroborar esta tendencia en el contenido de fase cementante como 
consecuencia de la variación de la estructura y la composición de los intermetálicos, se 
determinó el volumen teórico para algunos cermets hipotéticos de composición nominal 
80 % en peso de TiC y 20 % en peso de Co que, una vez sinterizados, evolucionasen a 
cermets con fases cementantes TiCo cúbico y TiCo2 cúbico, análogo a lo que ocurre en 
los cermets estudiados. Además, se consideró un cuarto caso donde todo el TiCo2 fuese 
sustituido por TaCo2, con objeto de entender la variación producida por un cambio en la 
cantidad de Ta presente en la fase cementante. Los datos de FB teóricos se exponen en 
la tabla 4.13. Puede apreciarse que el intercambio de Co por TiCo cúbico produce un 
aumento sustancial del volumen. Cuando éste es sustituido por TiCo2 cúbico, el 
coeficiente estequiométrico de Co = 2 tiene como efecto una disminución del volumen. 
Por último, la sustitución de Ti por Ta produce un aumento en FB como consecuencia 
del mayor volumen de TaCo2. Estos resultados corroboran la tendencia encontrada de 
FB en los cermets sinterizados s1 a partir del análisis de imagen (figura 4.19a). 
Tabla 4.13. Porcentaje volumétrico de fase cementante (FB) para cermets hipotéticos 
con fases cementantes de distinta naturaleza. 
Composición  (% peso) FB (%) 
80 % TiC + 20 % Co 12,3 
80 % TiC + 20 % TiCo 25,1 
80 % TiC + 20 % TiCo2 20,6 
80 % TiC + 20 % TaCo2 31,6 
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Los valores de C y λ calculados para los distintos cermets se exponen en la tabla 
4.12 y se representan en función del contenido en Ta en la figura 4.19b. Se observa una 
disminución importante de λ cuando sólo se añade una pequeña cantidad de Ta, 
s1Ti99Ta1, como consecuencia de la reducción tanto de d como de FB, tal como se 
aprecia en la figura 4.19a. Este parámetro λ continúa descendiendo con el contenido en 
Ta como consecuencia de la gradual caída del tamaño de partícula, a pesar del aumento 
que se produce en FB a partir de s1Ti95Ta5, siendo por tanto la reducción de d el efecto 
predominante. Por su parte, la evolución de C con el contenido en Ta presenta un 
comportamiento menos continuo, como se aprecia en la figura 4.19b, presentando una 
evolución prácticamente inversa a FB, ya que al disminuir éste existe una mayor 
probabilidad de encontrar partículas cerámicas en contacto y viceversa. 
 
4.5. Propiedades mecánicas. 
4.5.1. Módulo de elasticidad dinámico. 
El módulo de Young dinámico, Ed, para los distintos cermets sinterizados se 
muestra en la figura 4.20 y en la tabla 4.14, donde puede observarse un aumento con el 
contenido en tántalo. Este comportamiento, muy acusado al principio para los cermets 
con menor cantidad de Ta, s1Ti99Ta1 y s1Ti95Ta5, tiende a un comportamiento más 
asintótico para aquéllos con más altos contenidos, s1Ti90Ta10 y s1Ti80Ta20. Un 
factor que puede explicar esta tendencia es el aumento de la densidad de los cermets al 
incrementarse la proporción de Ta, tal como puede apreciarse en la figura 4.20, en 
concordancia con la relación directa entre densidad y módulo de elasticidad observada 
en un gran número de familias de materiales. Igualmente, esta variación puede indicar la 
existencia de enlaces más fuertes y menos deformables cuando se incorpora Ta a la fase 
carbonitruro rica en Ti. 
La tendencia observada también está de acuerdo con los valores del módulo de 
elasticidad de las fases cerámicas simples que constituyen el carbonitruro mixto de Ti y 
Ta, siendo mayores para las fases con Ta: E (TaC) = 560 GPa vs E (TiC) = 400 GPa; E 
(TaN) = 576 GPa vs E (TiN)= 256 GPa [105, 341]. Por otra parte, tanto Ta como Ti se 
encuentran también en la fase cementante formando compuestos intermetálicos. 
Atendiendo asimismo a los valores de E para Ti y Ta (E(Ti) = 116 GPa vs E(Ta) = 186 
GPa)), así como a los publicados para los intermetálicos TiCo3 y TaCo3, superiores para 




el compuesto con Ta [342], es esperable este aumento de Ed con la adición de Ta en los 







Figura 4.20. Módulo de Young dinámico, Ed, en función del contenido en Ta (• ) y de la 
densidad, ρ, ( ) para los cermets sinterizados s1. 
Los valores determinados de Ed en las muestras más ricas en Ta son similares a 
los encontrados en la bibliografía para cermets [108]. Los valores más bajos observados 
en los cermets s1Ti100 y s1Ti99Ta1, con menor contenido en Ta, pueden deberse al 
mayor porcentaje en N que presentan los materiales desarrollados en la presente tesis, 
que debe tener un efecto de reducción del módulo elástico [343]. 
Tabla 4.14. Propiedades mecánicas determinadas para los cermets sinterizados s1. 





Resistencia a la fractura (MPa) 
Convencional 
(Pf = 50%) 
Weibull 
(Pf = 63%) 
σ (T.A) σ0 (T.A) m 
s1Ti100 266 11,7±0,3 5,4±0,2 468±66 496±28 8±4 
s1Ti99Ta1 317 12,0±0,3 4,8±0,2 557±33 572±13 20±9 
s1Ti95Ta5 425 12,3±0,5 4,7±0,2 489±68 517±29 8±4 
s1Ti90Ta10 475 12,2±0,4 4,4±0,2 278±77 305±30 5±2 
s1Ti80Ta20 498 11,9±0,4 4,0±0,1 277±40 294±17 8±3 
 
4.5.2. Dureza Vickers y nanodureza. 
Los ensayos de dureza en los cermets s1Ti100-s1Ti80Ta20 se llevaron a cabo 
mediante indentación Vickers, realizando un mínimo de 5 indentaciones de acuerdo con 
lo especificado en la norma ASTM C1327-08. Para determinar la dureza, se utilizaron 
cargas de 5 kgf y un tiempo de indentación de 15 s. Esta carga se eligió una vez 



















   
 




optimizado el proceso, realizando ensayos previos con cargas entre 1 kgf y 15 kgf. A 
partir de 5 kgf, los valores obtenidos eran independientes de la carga aplicada, al ser el 
tamaño de la huella lo suficientemente grande como para ver al cermet como un 
material homogéneo. Con ello se evita la posibilidad de realizar medidas que engloben 
distintos porcentajes de fases cerámica y cementante, con el consiguiente error en la 
deteminación. 
Aunque, inicialmente se esperaba una disminución de la dureza con el contenido 
en Ta, a tenor de la que poseen las fases cerámicas simples, TiC (32 GPa), TaC (17,9 
GPa), TiN (24,5 GPa) y TaN (10,6 GPa) [105], los valores obtenidos, figura 4.21a y 
tabla 4.14, aun siendo similares, presentan un máximo para el cermet s1Ti95Ta5. Se 
puede ver claramente comparando las figuras 4.19a y 4.21b, que la evolución de la 
dureza con el contenido en Ta sigue en realidad una relación inversa con el porcentaje 
volumétrico de fase cementante, FB. El máximo valor de dureza se alcanza para el 







Figura 4.21. Dureza Vickers (HV5) de los cermets sinterizados s1 en función del: a) 
contenido en Ta y b) camino libre medio de fase cementante (λ). 
Por otra parte, la representación de la dureza en función del camino libre medio de 
fase cementante, λ, presenta una tendencia análoga que para FB (figura 4.21b). Como 
este parámetro engloba tanto a FB como a d (tamaño de las partículas cerámicas), 
parece que la variación de d con el contenido en Ta no posee una especial incidencia 
sobre los valores de dureza. Por tanto, la variación de la dureza que se observa como 
consecuencia de la sustitución de Ta por Ti, parece deberse exclusivamente a la 
variación de los valores de FB en los cermets tras el proceso de sinterización. 






































Otro hecho que llama la atención es que la dureza obtenida en todos los cermets 
s1Ti100-s1Ti80Ta20, en torno a 12 GPa, es algo inferior a la que puede encontrarse en 
la bibliografía [123, 344, 345]. Sin embargo, teniendo en cuenta que en el presente caso 
los cermets poseen un elevado porcentaje volumétrico de fase cementante, esta 
disminución no es tan importante como prevista. Esto se debe a la existencia de 
compuestos intermetálicos actuando como fase cementante en lugar de cobalto, cuya 
baja dureza (HV (Co) = 1,04 GPa) sí hubiera tenido un efecto más significativo sobre la 
reducción de la dureza. 
Para intentar extraer el efecto de la fase intermetálica cementante en la dureza y, 
además, poder diferenciar las propiedades de cada una de las fases constituyentes, se 
realizaron medidas de nanoindentación en los cermets s1Ti95Ta5 y s1Ti90Ta10 (figura 
4.22 y tabla 4.15). Parece que la dureza de ambas fases tiende a aumentar al 
incrementarse la cantidad de Ta. En ambos casos puede apreciarse que la fase 
cementante posee una dureza y un módulo de elasticidad no muy alejados de los de la 
fase cerámica y, por supuesto, difieren ampliamente de los del cobalto metálico (HV = 
1.04 GPa; E = 209 GPa [105]). Estos resultados confirman que la alta dureza que 
presentan los cermets, a pesar de poseer un gran porcentaje de fase cementante, se debe 
a la presencia en esta fase de los compuestos intermetálicos, que poseen propiedades 
mecánicas más próximas de las cerámicas que de los metales o aleaciones [346]. 






















Figura 4.22. (a) Micrografía óptica representativa donde se observan las huellas de 
nanoindentación realizadas a 20 mN en el cermet s1Ti95Ta5. (b) Curva de 
nanoindentación (carga vs profundidad de penetración) para las fases cerámica y 
cementante en el cermet s1Ti90Ta10. 
5µm 
b) a) 




Tabla 4.15. Valores de nanodureza (nH) y módulo de Young (E) obtenidos con una 
carga de 20 mN para las fases cerámica y cementante de los cermets s1Ti95Ta5 y 
s1Ti90Ta10. 
Cermet Fase cerámica Fase cementante 
nH (GPa) E (GPa) nH (GPa) E (GPa) 
s1Ti95Ta5 27,4±0,4 430±10 15,5±2,0 350±15 
s1Ti90Ta10 28,6±3,1 416±6 18,7±1,8 405±20 
 
4.5.3. Tenacidad de fractura. 
A partir de las grietas generadas en los vértices de las indentaciones de los 
ensayos de dureza realizados con 5 kgf de carga (figura 4.23), se pudo determinar la 
tenacidad de fractura del material, KIC, mediante la metodología de microfractura por 
indentación empleando la ecuación desarrollada por Shetty et col [302]. Los valores 
obtenidos de tenacidad se presentan en la tabla 4.14 y en las figuras 4.24a y 4.24b, en 
función del contenido en Ta y de λ, respectivamente. 
 
Figura 4.23. Ejemplo de las grietas generadas en los cermets durante los ensayos de 
dureza Vickers. 
Lo primero que llama la atención son los valores excesivamente bajos de 
tenacidad calculados, entre 5,4 MPa·m1/2 para s1Ti100 y 4,0 MPa·m1/2 para 
s1Ti80Ta20, más característicos de un material cerámico que de un material compuesto 
cerámica-metal, y menores a los encontrados en la bibliografía para cermets 
desarrollados por métodos convencionales, entre 6 MPa·m1/2 y 13,6 MPa·m1/2 [123, 127, 
343, 347, 348]. Estos valores pueden atribuirse a la existencia de los compuestos 
intermetálicos TixTa1-xCo y TixTa1-xCo2, que son los que actúan como fase cementante y 
d/2 
l > d/2 
50µm 




poseen propiedades cercanas a las de la fase cerámica, tal como se ha confirmado por 
las medidas de nanoindentación. 
Por otra parte, se aprecia una disminución progresiva de la tenacidad del material 
a medida que aumenta el contenido en Ta (figura 4.24a). Pero si se relaciona esta 
propiedad con λ, que es uno de los parámetros microestructurales que más influye en 
ésta, se puede observar que la tenacidad disminuye al hacerlo también λ (figura 4.24b). 
El aumento de la constricción de la fase cementante (disminución de λ) cuando aumenta 
el contenido en Ta, debido principalmente a la disminución del tamaño de las partículas 
cerámicas, limita la capacidad de dicha fase para absorber energía mediante 







Figura 4.24. Tenacidad de fractura (KIC) de los cermets sinterizados s1 en función del: 
a) contenido en Ta y b) camino libre medio de fase cementante (λ). 
Otro efecto posible que puede influir sobre la tenacidad del material es el 
fenómeno de deflexión de las grietas, que se ve afectado principalmente por el tamaño 
de las partículas cerámicas. Si se comparan las figuras 4.19a y 4.24a, se observa que KIC 
disminuye monótonamente al hacerlo d. Un mayor tamaño de partícula puede producir 
una mayor deflexión, debido a la mayor tendencia de la grieta a propagarse por los 
bordes de grano (fractura transgranular), en lugar de producir la fractura intergranular 
de la cerámica o clivaje. Esto hace que se obtenga una longitud relativa de grieta menor, 
con el consiguiente aumento de la tenacidad calculada. En la figura 4.25 se ejemplifica 
este fenómeno, en donde se observa que las grietas producidas en el cermet s1Ti100 con 
mayor tenacidad, que es el que posee un mayor valor de d, presentan un mayor número 
de deflexiones que las generadas en el cermet s1Ti80Ta20 con el menor tamaño de 
partícula y la más baja tenacidad. 
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s1Ti99Ta1 y s1Ti95Ta5, posiblemente por la mayor porosidad que presentan, como 









Figura 4.26. Representación doble logarítmica de la probabilidad de fallo típica de la 
estadística de Weibull en función de la resistencia característica (σ0) de los cermets 
s1Ti100 a s1Ti80Ta20. 
En cuanto al módulo de Weibull, m, que da información sobre la fiabilidad 
mecánica del material, no se encuentran diferencias significativas entre los distintos 
cermets, sugiriendo la presencia en todos ellos de similares poblaciones de defectos. 
Sólo el cermet s1Ti99Ta1 exhibe un valor de m considerablemente más alto. Este 
mismo material presenta también la mayor resistencia característica (m = 20; σ0 = 572 
MPa). Para este cermet, las probetas sobre las que se realizaron los ensayos de flexión 
biaxial rompían en un rango estrecho de tensiones, lo cual indica una mayor fiabilidad 
mecánica en términos de diseño. Esta máxima resistencia mecánica y fiabilidad puede 
estar relacionada con el valor más bajo de contigüidad observado en s1Ti99Ta1, tal 
como puede apreciarse en la figura 4.27. Es posible que este cermet tenga un menor 
número de agregados de partículas cerámicas sin fase cementante, que no en vano es 
uno de los defectos más habituales que produce la fractura en este tipo de materiales. 
Estos resultados están de acuerdo con estudios previos en los que se ha puesto de 
manifiesto en cermets desarrollados por métodos convencionales, que la adición de Ta 
como TaC hasta una cantidad de Ta en torno al 10 % en peso puede mejorar la 
resistencia a la fractura. Sin embargo, una adición mayor induce problemas de 




























procesado, como una porosidad más elevada o la presencia de fases secundarias no 
deseadas, que dan lugar a un deterioro considerable de dicho comportamiento mecánico 
[124]. Cabría destacar que los valores de resistencia a la fractura calculados para los 
cermets con una mejor densificación (s1Ti100, s1Ti99Ta1, s1Ti95Ta5), en torno a 500 
MPa, son considerablemente inferiores a los indicados en la bibliografía, entre 800 MPa 
y 1500 MPa [124, 155, 327, 347]. Esta diferencia pueda deberse de nuevo a la presencia 
de los compuestos intermetálicos, con su ya consabido carácter frágil, que puede estar 








Figura 4.27.Resistencia característica, σ0, () y contigüidad de fase cerámica, C, (•) 
de los cermets s1Ti100 a s1Ti80Ta20 en función del contenido en Ta. 
Tras los ensayos de flexión biaxial se llevó a cabo un examen detallado por 
microscopía SEM de las superficies de fractura para discernir los defectos y los 
micromecanismos de fractura existentes (figura 4.28). En esta figura se observa que las 
partículas cerámicas presentan mayoritariamente roturas transgranulares por ciertos 
planos cristalográficos, que es característico de fracturas frágiles [349, 350]. Asimismo, 
estas micrografías permiten confirmar la presencia de una mayor porosidad y de 
menores tamaños de partículas cerámicas en los cermets con un alto contenido en Ta, 
s1Ti90Ta20 y sTi80Ta20. 
Un análisis más detallado usando micrografías de la superficie fracturada a más 
alta magnificación (figura 4.29) revela la presencia de los mecanismos de fractura 
característicos de una fractura frágil transgranular. Se observan, por ejemplo, las 
llamadas marcas fluviales, ríos o “river patterns” (flechas continuas en la figura 4.29) en 







































el interior de las partículas cerámicas, en las que múltiples líneas de fractura convergen 
en una sola. Son escalones resultantes de un clivaje en planos de segundo orden, cuya 
altura está relacionada con el ángulo entre el eje de tracción y el plano principal de 
clivaje de cada partícula cerámica. También pueden observarse lenguas o “tongues” 
(flechas punteadas en la figura 4.29), que son pequeñas elevaciones sobre los planos de 


















Figura 4.28. Micrografías SEM a 2kx correspondientes a las superficies de fractura de 
los ensayos de flexión biaxial de los cermets: a) s1Ti100; b) s1Ti99Ta1; c) s1Ti95Ta5; 
d) s1Ti90Ta10; e) s1Ti80Ta20. 
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Figura 4.29. Micrografías SEM a 5kx correspondientes a las superficies de fractura de 
los ensayos de flexión biaxial de los cermets: a) s1Ti100; b) s1Ti99Ta1; c) s1Ti95Ta5; 
d) s1Ti90Ta10; e) s1Ti80Ta20, revelando la presencia de “river patterns” y “tongue”, 
marcado con flechas continuas y punteadas, respectivamente. 
Es importante destacar la imposibilidad de encontrar en las micrografías SEM de 
la figura 4.29 la presencia de microcavidades o “dimples” en la fase cementante, 
características de la fractura de materiales dúctiles. Esto vuelve a corroborar el 
comportamiento más próximo al cerámico que induce la fase intermetálica que actúa 
como cementante en estos cermets, lo que provoca una típica fractura frágil y un bajo 
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Siendo KIC, la tenacidad de fractura medida por el método de microfractura por 
indentación; ac, el tamaño crítico del defecto; σ0, la resistencia característica obtenida 
tras el análisis de Weibull e Y, un factor geométrico igual a 2/π, correspondiente al 
modo I de fractura, donde el esfuerzo tensional es perpendicular al defecto. Claramente 
puede observase cómo la menor resistencia de los cermets s1Ti90Ta10 y s1Ti80Ta20 
es consecuencia de un tamaño de defecto crítico mayor, unido a la menor tenacidad que 
presentan. 
Tabla 4.16. Tamaño de los defectos críticos estimados y observados experimentalmente 
que generan la fractura en los ensayos de flexión biaxial y la desviación entre ambos 
valores en los cermets s1Ti100-s1Ti80Ta20. 
Cermet Estimado (I) Experimental (II) Desviación I-II (%) 
s1Ti100 155 163 5 
s1Ti99Ta1 107 116 8 
s1Ti95Ta5 119 122 3 
s1Ti90Ta10 261 265 1 
s1Ti80Ta20 269 235 15 
(I) 
cIC aYK ⋅⋅= piσ 0 ; Y=2/π; (II) Fractografías figura 4.30 
 
4.6. Efecto del método de sinterización. 
Como se ha visto, la baja tenacidad y resistencia a la fractura que presentan los 
cermets puede achacarse principalmente a la formación de los compuestos 
intermetálicos durante el procesado pulvimetalúrgico empleado. Aunque la 
caracterización microestructural no ha demostrado la presencia de una elevada 
porosidad, tampoco puede descartarse que un deficiente procesado fuera también 
responsable de este mal comportamiento mecánico. Por ello, se decidió abordar la 
sinterización empleando métodos asistidos por presión, como son el prensado en 
caliente (HP) y la sinterización asistida por corriente de plasma pulsada (SPS). Para este 
estudio comparativo, se eligió el cermet s1Ti90Ta10, al presentar una baja resistencia 
mecánica sin poseer el mayor contenido en Ta, que tal como se ha visto anteriormente, 
dificulta alcanzar una total densificación. 
Las condiciones experimentales de sinterización optimizadas para cada una de las 
metodologías fueron: 
 




HP: Ts = 1360ºC; P = 20 MPa; ts = 3min; Vcalentamiento = 30ºC/min 
SPS: Ts = 1250ºC; P = 30 MPa; ts = 2min; Vcalentamiento = 200ºC/min  
Es importante comentar que en ambos casos se alcanza una óptima densificación a 
una menor temperatura que la empleada precedentemente durante la sinterización sin 
presión (1500ºC) y que es la técnica de SPS la que permite utilizar la temperatura más 
baja. La densidad absoluta del cermet s1Ti90Ta10 determinada por el método de 
Arquímedes empleando las tres metodologías de sinterización se comparan en la tabla 
4.17. 
Tabla 4.17. Densidad absoluta (ρ), porosidad (p), tamaño medio de partícula cerámica 
(d), porcentaje volumétrico de fase cementante (FB), camino libre medio de fase 
cerámica (λ), dureza (HV5) y tenacidad de fractura (KIC) de los cermets 
s1Ti90Ta10_SC, s1Ti90Ta10_HP y s1Ti90Ta10_SPS. 










SC 6,29 1,3 2,62 34,9 0,45 2,80 
HP 6,34 <1 0,77 32,0 0,50 2,40 
SPS 5,92 <1 1,05 18,0 0,56 1,09 
 
El cermet sinterizado por HP, s1Ti90Ta10_HP, presenta la mayor densidad 
debido a una disminución de la porosidad, tal como lo corrobora el análisis de imagen. 
La disminución de densidad observada en el cermet sinterizado por SPS, 
s1Ti90Ta10_SPS, se debe a la pérdida de material cementante durante el sinterizado, 
posiblemente como consecuencia de la aplicación de una mayor presión que en el caso 
de HP. La tendencia del fundido a migrar hacia el exterior de la muestra no pudo 
evitarse empleando condiciones más suaves de sinterización, ya que no se alcanza en 
estos casos una densificación óptima. 
Los diagramas de DRX del cermet s1Ti90Ta10 consolidado por los tres métodos 
de sinterización (figura 4.31) son prácticamente idénticos, lo cual indica una 
composición similar de las fases cerámica y cementante. Es importante destacar la 
menor intensidad de las reflexiones correspondientes a la fase cementante en el cermet 
s1Ti90Ta10_SPS, asociado posiblemente con la pérdida de esta fase durante el proceso 
de sinterizado. 
 





























































Figura 4.31. Diagramas de DRX del cermet s1Ti90Ta10 sinterizado por sinterización 
convencional (SC), prensado en caliente (HP) y sinterización asistida por corriente de 
plasma pulsada (SPS). (·) TixTa1-xCyN1-y; () TixTa1-xCo2 cúbico. 
La caracterización microestructural de los cermets mediante microscopía SEM 
(figura 4.32) y análisis de imagen muestra una porosidad prácticamente nula y, por 
tanto, una densificación próxima al 100 % en los dos cermets sinterizados mediante 
medios asistidos por presión (tabla 4.17). La determinación del porcentaje volumétrico 
de fase cementante (tabla 4.17) pone de manifiesto un contenido similar en los cermets 
s1Ti90Ta10_SC y s1Ti90Ta10_HP y corrobora la pérdida de esta fase en el cermet 
s1Ti90Ta10_SPS (18 % frente a 32-34 %). Un aspecto importante observado radica en 
la formación en todos los casos de la microestructura core-rim inverso, lo que sugiere la 
existencia de fenómenos de disolución-reprecipitación a pesar del tiempo tan reducido 
de estancia a alta temperatura en los procesos asistidos por presión. 
El estudio semicuantitativo de la composición de las distintas fases (core, rim y 
cementante) realizada mediante XEDS-SEM muestra composiciones medias muy 
parecidas para las fases en los tres cermets (tabla 4.18), corroborándose composiciones 
más ricas en Ti en el rim con respecto al core y la existencia de Ti y Ta en la fase 
cementante con una estequiometria próxima a 1:2. Sólo ligeras diferencias se observan 
en el cermet s1Ti90Ta10_SPS, especialmente en la fase cementante, que puede deberse 
a la pérdida ya comentada de dicha fase durante el sinterizado, con la consiguiente 
variación en la composición global del cermet. 




















Figura 4.32. Micrografías SEM correspondientes al cermet s1Ti90Ta10 sinterizado 
mediante: a) y b) sinterización convencional (SC), c) y d) prensado en caliente (HP) y 
e) y f) sinterización asistida por corriente de plasma pulsada (SPS). 
Tabla 4.18. Composiciones (%at.) de los metales de transición de las fases core, rim y 
cementante obtenidas mediante XEDS-SEM en el cermet s1Ti90Ta10 sinterizado por 
sinterización convencional (SC), prensado en caliente (HP) y sinterización asistida por 
corriente de plasma pulsada (SPS). 
Cermet 
s1Ti90Ta10 
Core Rim Intermetálico 1:2 
Ti Ta Ti Ta Ti Ta Co 
SC 92,0 8,0 94,0 6,0 32,0 4,0 64,0 
HP 91,3 8,7 94,1 5,9 30,0 6,0 64,0 















































































































































































































Por otra parte, la figura 4.32 revela que el tamaño de las partículas cerámicas 
disminuye considerablemente cuando se emplean las técnicas de sinterización asistidas 
por presión, como consecuencia del uso de una temperatura más baja y de la reducción 
considerable del tiempo de residencia. La determinación de la distribución de tamaños y 
el tamaño medio de partícula (tabla 4.17 y figura 4.33) confirma claramente esta 
tendencia, obteniéndose tamaños más pequeños y distribuciones más estrechas en estos 
casos. Incluso se observa que el tamaño de partícula era menor en la muestra sinterizada 
mediante HP, aunque se empleara una temperatura mayor que para SPS. Algunos 
autores han indicado que la aplicación de una corriente favorece el transporte de masa 
[282], por lo que la técnica de SPS permite una reducción adicional de la temperatura de 
sinterización. Los valores determinados de C y λ también ponen de manifiesto la 
pérdida de fase cementante en el cermet s1Ti90Ta10_SPS, que provoca un incremento 












Figura 4.33. Distribución del tamaño de partículas cerámicas, tamaño medio y tamaño 
según percentil 50 y percentil 90 en el cermet s1Ti90Ta10 sinterizado por sinterización 
convencional (SC), prensado en caliente (HP) y sinterización asistida por corriente de 
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Aunque en líneas generales puede asegurarse que la aplicación de las técnicas 
asistidas por presión permite mejorar la densificación del material y reducir el 
crecimiento de las partículas, existen otros aspectos que no son tan positivos y que 
deben tenerse en cuenta. Entre ellos se puede indicar el ya comentado problema 
asociado con la migración y pérdida de fase cementante, que limita el uso de 
temperaturas y presiones elevadas y obliga a reducir tanto como sea posible el tiempo 
de residencia a alta temperatura. Sin embargo, como se aprecia en la muestra sinterizada 
mediante HP, s1Ti90Ta10_HP, los cortos tiempos de residencia inducen una deficiente 
distribución de la fase cementante, dando lugar a una falta de homogeneidad, 
posiblemente debido a la existencia de gradientes térmicos en el seno de la muestra. 
A tenor de los resultados obtenidos que indican que el uso de las técnicas de HP y 
SPS no introduce modificaciones composicionales en el cermet, observándose sólo una 
disminución de la porosidad y del tamaño de partícula, se creyó oportuno realizar a 
modo de comparación un estudio básico del comportamiento mecánico de los distintos 
cermets que incluye la determinación de la dureza y la tenacidad a partir de 
indentaciones Vickers. Los resultados obtenidos se presentan en la tabla 4.19 y 
muestran un aumento de la dureza en los cermets sinterizados con presión como 
consecuencia directa de la mejora en el procesado (disminución de porosidad y tamaño 
de partícula). Especialmente destacable es el valor de 15,7 GPa obtenido en el cermet 
s1Ti90Ta10_HP, ya que la mejora observada en el cermet s1Ti90Ta10_SPS puede 
deberse en parte a la pérdida de fase cementante y, por tanto, a la variación en la 
proporción de fases en el material tras la sinterización. Sin embargo, no se observa una 
mejoría sustancial en el valor determinado de tenacidad (tabla 4.19) en relación al 
cermet sinterizado sin presión. Esto confirma que las malas propiedades mecánicas de 
los cermets no son el resultado de un deficiente procesado, sino del efecto negativo de la 
formación de los compuestos intermetálicos. 
Tabla 4.19. Dureza Vickers (HV5) y tenacidad de fractura (KIC) determinadas para los 
cermets s1Ti90Ta10_SC, s1Ti90Ta10_HP y s1Ti90Ta10_SPS. 
Cermet s1Ti90Ta10 HV5 (GPa) KIC (MPa*m1/2) 
SC 12,2±0,4 4,4±0,2 
HP 15,7±0,7 3,6±0,2 
SPS 14,1±0,3 4,6±0,2 
 





• Carbonitruros complejos de composición TixTa1-xCyN1-y se han utilizado como 
material de partida para desarrollar cermets con cobalto como fase cementante, en 
lugar de la habitual mezcla de carburos de Ti y Ta. Esto ha sido posible gracias a la 
síntesis previa al sinterizado de la fase cerámica mediante el proceso mecanoquímico 
MSR. 
• La síntesis del cermet y de la fase carbonitruro se realizó en una única etapa de 
molienda empleando una atmósfera de N2 a partir de una mezcla estequiométrica de 
Ti, Ta y C, a la que se añade la cantidad de cobalto necesaria para formar la fase 
cementante. Durante la molienda se observa la aparición de un proceso MSR que 
genera la fase cerámica, pero que provoca al mismo tiempo como consecuencia del 
alto carácter exotérmico de dicha reacción, la formación de una solución sólida 
intermetálica Ti-Ta-Co. 
• Tras el sinterizado en fase líquida, se obtiene una microestructura core-rim inversa 
formada por fenómenos de disolución-reprecipitación. La disolución de las partículas 
cerámicas más pequeñas en la fase cementante, que ya contenía Ti y Ta, provoca la 
reprecipitación de una fase rim con un contenido en Ti mayor que la fase core. Por su 
parte, la fase cementante está constituida por compuestos intermetálicos que pueden 
describirse como TixTa1-xCo y TixTa1-xCo2. 
• El tamaño de las partículas de carbonitruro se reduce con la adición de Ta. La 
formación del inner-rim durante la sinterización en fase sólida y la menor solubilidad 
de las partículas cerámicas al aumentar el contenido en Ta puede ser el origen de esta 
disminución de tamaños. Se observan fenómenos de coalescencia en las muestras 
que presentan un mayor crecimiento de partícula. Por su parte, el porcentaje 
volumétrico de fase cementante varía como consecuencia de la presencia de Ti y Ta 
en esta fase y de la modificación de la composición de los compuestos intermetálicos 
que evoluciona desde una estequiometría 1:1 a una 1:2 a medida que aumenta el 
contenido en Ta. 
• La evolución de las propiedades mecánicas se ha correlacionado con el contenido en 
Ta y con los parámetros microestructurales. Una relación directa se ha encontrado 
entre el módulo de elasticidad, el contenido en Ta y la densidad. La dureza está 




principalmente influenciada por el porcentaje volumétrico de fase cementante. El 
contenido en Ta tiene una influencia negativa sobre la tenacidad de fractura, que 
revela una relación directa con el camino libre medio de fase cementante y el tamaño 
de partícula cerámica. 
• La resistencia a la flexión biaxial se reduce en los cermets con un alto contenido en 
Ta como consecuencia del aumento de la porosidad. Entre aquéllas muestras con una 
mayor densificación, el cermet s1Ti99Ta1 es el que posee una mayor resistencia 
característica y un módulo de Weibull más alto, sugiriendo una alta fiabilidad 
mecánica, como consecuencia de un valor más pequeño de contigüidad. 
• Los bajos valores de tenacidad y de resistencia a la fractura observados en todos los 
cermets se achaca a la existencia de compuestos intermetálicos poco dúctiles y 
frágiles, que provoca un comportamiento mecánico más próximo de un compuesto 
cerámico que de un cermet. 
• No es posible mejorar ostensiblemente las propiedades de los cermets, aun 
empleando técnicas avanzadas de sinterización (HP y SPS), ya que vienen 
determinadas principalmente por la presencia de los compuestos intermetálicos. La 
única estrategia posible para conseguir una mejora de las propiedades es evitar su 












Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co.  










Como se ha indicado previamente, el objetivo principal de la presente tesis radica 
en el desarrollo de cermets sin microestructura core-rim gracias al empleo de 
carbonitruros complejos como materia prima de partida. Sin embargo, los resultados 
presentados en el capítulo precedente han mostrado que integrar el proceso 
mecanoquímico MSR en la etapa de síntesis del cermet en forma de polvo empleando 
una mezcla elemental de los constituyentes cerámicos (Ti, Ta, C, N) y cementante (Co), 
no permite alcanzar este objetivo. Tras el sinterizado en fase líquida, aunque no se 
forma una microestructura core-rim clásica, sí que se obtiene una que se puede describir 
como inversa, con un rim más rico en Ti que el core. Esto se achaca a que una parte del 
Ti y del Ta se incorpora a la fase cementante formando compuestos intermetálicos 
pertenecientes al sistema Ti-Ta-Co durante el proceso MSR, lo que modifica las 
reacciones metalúrgicas que ocurren a alta temperatura. Además, la presencia de estos 
compuestos intermetálicos frágiles, aunque permite alcanzar valores de dureza elevados, 
provoca un deterioro de la tenacidad y de la resistencia a la fractura de los cermets, que 
son propiedades esenciales para las aplicaciones de este tipo de materiales en la 










Figura 5.1. Esquema del proceso de obtención de los cermets de composición nominal 
(TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co mediante 2 etapas de molienda. 
Ti (s), Ta (s), C (s), N2 (g) 
(TixTa1-x)(C0,5N0,5) Co (s) 
1ª Molienda (P4):  
Reacción MSR 
2ª Molienda (P7):  












Por ello, se plantea una modificación del proceso pulvimetalúrgico empleado en la 
obtención de los cermets (figura 5.1), que consiste en la síntesis de la fase cerámica 
carbonitruro (TixTa1-x)(C0,5N0,5) por MSR en una primera etapa de molienda y el 
posterior homogeneizado y mezclado con la fase cementante, Co, en una segunda etapa 
de molienda. Esta metodología permite realizar la sinterización a partir de una mezcla 
libre de compuestos intermetálicos y puede evitar la formación de la microestructura 
core-rim, lo que podría mejorar el comportamiento mecánico de los cermets. A 
continuación se exponen los resultados obtenidos empleando esta metodología. 
 
5.2. Síntesis y caracterización de las fases cerámicas. 
Para que sean comparables los cermets desarrollados por esta metodología con los 
presentados en el capítulo 4, se ha utilizado la misma composición nominal de partida 
(TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co (20 % en peso). Sin embargo, teniendo en cuenta los resultados 
relativos a las propiedades mecánicas (tabla 4.13), no se ha considerado oportuno 
sintetizar una serie idéntica a la anterior y se han elegido sólo las composiciones x = 
0,95 y 0,80 que presentan un mayor interés. 
En primer lugar, la síntesis mecanoquímica de la fase cerámica de composición 
(TaxTi1-x)(C0,5N0,5) se realizó a partir de la mezcla estequiométrica de Ti, Ta y C en una 
atmósfera de nitrógeno empleando el molino planetario P4 y usando las condiciones de 
molienda que se exponen en la tabla 5.1. El prefijo “c2” indica que sólo se sintetizó la 
fase cerámica, sin adición de la fase cementante, Co, y que la metodología es de dos 
etapas de molienda. 
Tabla 5.1. Condiciones experimentales de síntesis, tiempo de ignición (tig) y de post-
ignición de la fase cerámica TixTa1-xC0,5N0,5 obtenida mediante reacción MSR (1ª etapa 
de molienda). 









c2Ti95Ta5 13 bolas 
db = 20 mm 
mb = 32,5 g 





Durante la molienda de ambas muestras, se observó en el registro tiempo-presión 
un pico correspondiente a la ignición de la reacción mecanoquímica MSR de formación 




de la fase carbonitruro. El tiempo de ignición era similar en ambos casos. La molienda 
se prolongó 5 min tras la ignición para asegurar la conversión completa de los reactivos 
en el carbonitruro mixto de Ti y Ta. Este tiempo de post-ignición es corto comparado 
con el tiempo empleado en el capítulo 4, debido a que en este caso se realiza una 
segunda etapa de molienda (30 min) para la mezcla y homogeneización de las fases 
cerámica y cementante. Si se comparan estos tiempos de ignición con los obtenidos 
cuando se añade Co a la mezcla reactiva (capítulo 4), se observa una disminución no 
despreciable que ronda los 10 min. Cuando se introduce Co, éste actua como un 
material inerte en la reacción MSR, provocando una disminución de la Tad de la mezcla 









Figura 5.2. a) Diagramas de DRX correspondientes a los productos de la reacción 
MSR de formación de la fase cerámica. b) Ampliación en torno a la reflexión (111) de 
la fase cerámica mayoritaria; (•) (TixTa1-x)(CyN1-y); (+) Ta; (♦)(TiuTa1-u)(CvN1-v). 
Los diagramas de DRX de los productos obtenidos tras la reacción MSR (figura 
5.2) confirman la formación del carbonitruro cuaternario de titanio y tántalo de 
composición (TaxTi1-x)(CyN1-y), al compararlos con los patrones de difracción de los 
compuestos de la tabla 4.3. Observando la figura 5.2b, donde se amplía la región en 
torno a la reflexión (111) de la fase cerámica, puede apreciarse que ésta se encuentra a 
valores 2θ menores en c2Ti80Ta20 respecto a c2Ti95Ta5, lo cual indica una 
composición más rica en Ta, en coherencia con la composición inicial de partida. Se 
detecta, adicionalmente, la presencia de una pequeña cantidad de Ta sin reaccionar en la 
muestra c2Ti80Ta20, confirmando la dificultad de conseguir una elevada sustitución de 



















































Ti por Ta en la estructura del carbonitruro de titanio por este tipo de procesos. 
Asimismo, se observa la presencia de reflexiones adicionales en la muestra 
c2Ti80Ta20, que se asocia con la formación de una fase cerámica secundaria 
minoritaria también tipo carbonitruro, (TiuTa1-u)(CvN1-v), pero con un contenido mayor 
en Ta. 
Los parámetros reticulares se calcularon mediante el programa Dicvol06 para la 
fase carbonitruro mayoritaria (tabla 5.2), obteniéndose valores similares a los de las 
fases cerámicas sintetizadas por el proceso anterior en una única etapa de molienda. 
Sólo se observa un valor de a ligeramente inferior en la muestra c2Ti80Ta20, que 
puede indicar un contenido algo menor en Ta, en concordancia con la formación de una 
fase secundaria más rica en este elemento. No obstante, no hay que olvidar que la 
relación C/N también puede afectar a los parámetros reticulares. 
Tabla 5.2. Parámetros reticulares de la fase carbonitruro mayoritaria, % atómico de C 
y N y relación atómica C/N para las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20. Se comparan 
con los cermets en polvo p1Ti95Ta5 y p1Ti80Ta20 del capítulo 4. 
Muestra a (Å) % atómico C % atómico N Relación atómica C/N 
c2Ti95Ta5 4,302(3) 71±2 29±2 1,9 
c2Ti80Ta20 4,315(4) 66±4 34±4 2,5 
p1Ti95Ta5 4,305(5) 73±2 27±2 2,7 
p1Ti80Ta20 4,322(3) 73±2 27±2 2,7 
 
El cálculo de la composición en C y N de las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20 
llevado a cabo mediante análisis elemental, así como la comparación con los valores 
obtenidos en los cermets en polvo de análoga composición desarrollados en el capítulo 
4, p1Ti95Ta5 y p1Ti80Ta20, (tabla 5.2), pone de manifiesto un mayor contenido en N. 
No hay que olvidar que la fase carbonitruro en el proceso anterior presentaba una 
composición más rica en C que la nominal inicial, como consecuencia de que parte del 
Ti y Ta se incorporaba a la fase cementante. No obstante, para la muestra c2Ti95Ta5 
aparentemente monofásica (con ausencia tanto de Ta sin reaccionar como de fase 
cerámica secundaria), la relación C/N obtenida resulta ser demasiado alta en relación a 
la teórica nominal 1/1. Esto podría ser una indicación de la posible existencia de 
composiciones subestequiométricas en la subred aniónica. 
Posteriormente, se llevó a cabo una caracterización mediante SEM y XEDS-SEM 
de ambas muestras. Las micrografías SEM (figura 5.3) evidencian una morfología 




facetada y muy heterogénea. Se observan partículas de gran tamaño en torno a 1-5 µm, 
formadas presumiblemente por la alta temperatura alcanzada durante el proceso MSR, y 
otras de mucho menor tamaño obtenidas probablemente por fracturas de las primeras 












Figura 5.3. Micrografías SEM correspondientes a las muestra c2Ti95Ta5 (a-b) y 
c2Ti80Ta20 (c-d). 
Mediante XEDS-SEM, se realizaron análisis composicionales semicuantitativos 
en diferentes zonas de las partículas cerámicas y se determinó el contenido medio 
atómico de Ti y Ta y la relación atómica Ta/Ti (tabla 5.3). Un espectro típico obtenido 
para cada muestra se expone en la figura 5.4. 
Tabla 5.3. Composición atómica de Ti y Ta y relación Ta/Ti determinadas por XEDS 
SEM de la fase cerámica en las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20. 
Muestra % atómico Ti % atómico Ta Relación atómica Ta/Ti 
c2Ti95Ta5 95,3 4,7 0,05 
c2Ti80Ta20 85,4 14,5 0,17 
 
La composición más rica en Ti que la nominal detectada en la fase cerámica de la 
muestra c2Ti80Ta20 (relación Ta/Ti nominal igual a 0,25) reafirma la existencia de 
1µm 1 µm 




otras fases más ricas en Ta, como ya se expuso. Sin embargo, la muestra 
posee una composición en Ti y Ta igual a la composición nominal de partida, lo que 








fase carbonitruro y confirmar la cuantificación realizada por análisis elemental, se 
analizó la muestra 
espectros EELS obtenidos (fig
y el borde L
observación de la señal de Ta no fue posible por EELS debido a que el borde M que 





















-b) Micrografías TEM 












con el fin de confirmar de manera inequívoca la formación de una 
c2Ti80Ta20
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 mediante espectroscopía 
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pequeña. Este estudio muestra la existencia de dos composiciones distintas en diversos 
puntos de la muestra. Mayoritariamente la relación calculada es aproximadamente de 37 
%at. de N y 63 %at. de C. Estos valores concuerdan con los obtenidos por análisis 
elemental (tabla 5.2). Sin embargo, en contadas ocasiones, la composición encontrada 
es 50 %at. de N y 50 %at. de C, y que como se verá a continuación, podría ser la 
composición correspondiente a la fase cerámica secundaria. 
Tomando como punto de partida los valores de composiciones atómicas obtenidos 
por XEDS-SEM y análisis elemental, se realizó un ajuste por Rietveld de los diagramas 
de DRX de las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20 (figura 5.6), con el fin de confirmar 







Figura 5.6. Refinamiento mediante el método Rietveld de los diagramas de DRX de las 
muestras a) c2Ti8Ta20 y b) c2Ti95Ta5. 
En la muestra c2Ti80Ta20, se confirma que la fase cerámica minoritaria es 
también un carbonitruro de Ti y Ta pero más enriquecido en Ta y N. Los espectros 
EELS obtenidos con un contenido más alto en N podían pertenecer, por tanto, a esta 
fase minoritaria. En cualquier caso, las fases cerámicas, tanto mayoritaria como 
minoritaria, engloban a más de un 95 % en peso de la muestra. La cantidad de Ta que 
queda sin reaccionar tras la reacción MSR ronda el 5 % en peso. Por su parte, la 
composición obtenida para la cerámica c2Ti95Ta5 corresponde perfectamente con la 
relación nominal Ta/Ti de partida y es muy próxima a la relación C/N determinada por 
análisis elemental (tabla 5.2). 
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Tabla 5.4. Parámetros reticulares, composición, porcentaje de fases y parámetros de 
ajuste (RF, RB y χ2) obtenidos mediante refinamiento Rietveld de los diagramas de 
DRX de las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20. 
Muestra Composición % (p/p) G.E.S. 
a 
(Å) RF RB χ
2
 
c2Ti95Ta5 Ti0,95Ta0,05C0,69N0,31 100 Fm-3m 3,0001 1,3 2,6 2,2 
c2Ti80Ta20 
Ti0,87Ta0,13C0,64N0,36 91 Fm-3m 4,3154 1,5 3,1 
1,9 Ti0,5Ta0,5C0,5N0,5 4,5 Fm-3m 4,4168 5,8 4,0 
Ta 4,5 Im-3m 3,3057 3,5 5,3 
 
5.3. Síntesis y caracterización de los cermets en polvo. 
Los cermets en polvo se obtuvieron posteriormente añadiendo la cantidad de 
cobalto necesaria (20 % en peso) a las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20. La mezcla 
se homogeneizó en una segunda etapa de molienda, realizada esta vez en el molino 
planetario P7, utilizando las condiciones expuestas en la tabla 5.5. Siguiendo con la 
nomenclatura adoptada, los cermets en polvo se identificaron con la letra “p”, mientras 
que el número “2” hace referencia a la metodología de síntesis en 2 etapas de molienda. 
El tratamiento mecánico se realizó durante 30 min de forma que las muestras poseyesen 
un proceso de homogeneización comparable con aquéllas sintetizadas en el capítulo 4. 
Tabla 5.5. Condiciones experimentales de la segunda etapa de molienda de 
homogeneizado y mezclado de las fases cerámica y cementante. 







p2Ti80Ta20 7 bolas 
db = 15 mm 
mb = 13,7 g 
45 cm3 16 6  600 30 
p2Ti95Ta5 
 
Los diagramas de DRX obtenidos tras el proceso de mezcla (figura 5.7) presentan 
las reflexiones correspondientes a la fase cerámica sintetizada previamente y al cobalto 
suministrado por STREM, mezcla de estructuras cúbica (G.E.S Fm-3m, código de 
referencia 15-0816) y hexagonal (G.E.S P63/mmc, código de referencia 05-0727). No 
se observa ningún cambio apreciable en la composición de la fase cerámica, por lo que 
se puede concluir que la segunda etapa de molienda no induce ninguna reacción en la 
muestra. Sólo se aprecia una disminución de la intensidad y un ensanchamiento de los 
picos de difracción por un efecto directo del tratamiento mecánico. Las fases 







































minoritarias presentes en la muestra c2Ti80Ta20 no se aprecian en el cermet en polvo 









Figura 5.7. Diagramas de DRX de los cermets en polvo p2Ti95Ta5 y p2Ti80Ta20 tras 
la 2ª etapa de molienda (homogeneización): (·) (TixTa1-x)(CyN1-y); () Co hexagonal; 
() Co cúbico. 
Para estudiar el efecto de la segunda etapa de molienda en la microestructura de la 
fase cerámica (ensanchamiento de los picos de DRX), se hizo uso de la ecuación de 
Williamson-Hall y se determinó el tamaño del dominio coherente de difracción y el 
contenido en microtensiones. Los resultados obtenidos (tabla 5.6) muestran claramente 
cómo la molienda reduce el tamaño de los dominios y aumenta el contenido en 
microtensiones como consecuencia de un aumento de los defectos. Estos valores son 
similares a los obtenidos en los cermets en polvo desarrollados en el capítulo 4 con 
idénticas composiciones nominales, p2Ti95Ta5 y p2Ti80Ta20 (tabla 5.6). Este hecho 
no es de extrañar, ya que Córdoba  puso de manifiesto que las energías puestas en juego 
por los molinos planetarios P4 y P7, utilizando las condiciones empleadas en la presente 
memoria, eran comparables [269]. 
Cabe destacar que esta misma determinación no pudo efectuarse para el cobalto a 
causa de la baja intensidad que presentan los picos de difracción. Además, la ecuación 
de Williamson-Hall utiliza las reflexiones correspondientes a un conjunto de planos 
para la determinación de estos parámetros, lo que no era posible en el Co, ya que sólo la 
reflexión (111) de la fase cúbica y la reflexión (101) de la fase hexagonal, poco 




intensas, son detectables. Como aproximación, se hizo uso de la ecuación de Scherrer 
para estimar el tamaño del dominio coherente de difracción, tanto en la muestra 
p2Ti95Ta5 como en la p2Ti80Ta20, obteniéndose valores en torno a 20 nm y 40 nm 
para las fases cúbica y hexagonal, respectivamente, corroborándose también su 
naturaleza nanométrica. 
Tabla 5.6. Dominio coherente de difracción (D) y contenido en microtensiones (e) para 
las muestras c2Ti95Ta5 y c2Ti80Ta20 y los cermets en polvo p2Ti95Ta5, p2Ti80Ta20 
(presente capítulo), p1Ti95Ta5 y p1Ti80Ta20 (capítulo 4). 
Cermet D (nm) e(%)
 
c2Ti95Ta5 147,3 0,04 
c2Ti80Ta20 104,4 0,07 
p2Ti95Ta5 44,1 0,12 
p2Ti80Ta20 35,5 0,14 
p1Ti95Ta5 22,1 0,19 
p1Ti80Ta20 32,6 0,29 
 
5.4. Sinterización y microestructura. 
En primer lugar, se realizó la optimización de la temperatura de sinterización del 
cermet con un mayor contenido en Ta, p2Ti80Ta20, de manera similar a lo realizado en 
el capítulo anterior. Hay que tener en cuenta que esta muestra se diferencia 
principalmente de la desarrollada en el capítulo 4 en que la fase cementante está 
constituida por Co metálico y no por un compuesto intermetálico perteneciente al 
sistema Ti-Ta-Co. Una vez conformados y compactados los cermets a partir del material 
en polvo p2Ti80Ta20, se procedió a su sinterización a distintas temperaturas en el 
rango 1400-1600ºC. 
La influencia de esta temperatura en la densidad absoluta final de los cermets 
s2Ti80Ta20 (el prefijo “s” corresponde a muestras sinterizadas) se presenta en la tabla 
5.7 y en la figura 5.8. Puede apreciarse cómo la densidad aumenta de manera 
prácticamente lineal con la temperatura de sinterización, alcanzándose la máxima 
densificación a 1575ºC. A 1600ºC se aprecia una leve disminución de la densidad 
causada probablemente, al igual que en el capítulo 4, por la pérdida de fase cementante 
por gravedad debido a una excesiva fluidificación. Estos resultados se confirmaron a 
partir de la caracterización realizada por SEM (figura 5.9) y de la medida de la 
porosidad obtenida mediante tratamiento de imagen (tabla 5.7). 
























Tabla 5.7. Densidad absoluta y porosidad de los cermets s2Ti80Ta20 sinterizados a 
distintas temperaturas. 
Cermet_Temp. (ºC) ρ (g/cm3) p (%) 
s2Ti80Ta20_1400 6,71 6,7±1,9 
s2Ti80Ta20_1450 6,85 5,3±2,6 
s2Ti80Ta20_1500 7,14 4,2±1,0 
s2Ti80Ta20_1550 7,22 3,8±0,6 
s2Ti80Ta20_1575 7,32 3,2±0,6 







Figura 5.8. Densidad de los cermet s2Ti80Ta20 sinterizados a temperaturas entre 
1400ºC y 1600ºC. 
Lo primero que puede apreciarse en la figura 5.9 es la disminución progresiva de 
la porosidad con el aumento de la temperatura de sinterización, en consonancia con la 
mejora de densidad observada. Entre las muestras s2Ti80Ta20_1575 y 
s2Ti80Ta20_1600 no se observan diferencias de porosidad considerables. También se 
aprecia una mejor distribución y homogeneización de las fases en el cermet con la 
temperatura de sinterización. Los cermets densificados a menor temperatura presentan 
zonas metálicas que no han mojado convenientemente la fase cerámica, por lo que no se 
logra un buen proceso de sinterización en fase líquida. A medida que aumenta la 
temperatura se produce una mayor fluidificación de la fase cementante, permitiendo un 
mejor mojado y acomodo entre las partículas y agregados de fase cerámica. 
A pesar de partir de Co como fase cementante, fue también necesario emplear una 
alta temperatura para obtener una buena densificación, similar a la requerida en el 
capítulo 4 para el cermet de idéntica composición nominal. Esto puede achacarse a la 
presencia detectada de Ta sin reaccionar, que al incorporarse a la fase cementante 




durante el proceso de sinterizado, retarda la formación de una cantidad suficiente de 
fase líquida. De manera análoga a lo realizado en el capítulo 4 para la densificación del 
cermet s2Ti95Ta5, se acotó un rango de temperatura que pudiera ser apropiado, y tras 
algunas pruebas de optimización, se determinó que 1500ºC era la temperatura adecuada. 
Esta es también elevada si se tiene en cuenta que en este caso no se observa la presencia 
















Figura 5.9. Micrografías SEM del cermet s2Ti80Ta20 sinterizado a distintas 
temperaturas: a) 1400ºC; b) 1450ºC; c) 1500ºC; d) 1550ºC; e) 1575ºC; f) 1600ºC. 
Los diagramas de DRX de ambos cermets, tras el sinterizado a las temperaturas 
óptimas, s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20, se muestran en la figura 5.10. Se presentan también 
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reflexiones de la fase cerámica TixTa1-xCyN1-y en ambos cermets muestran el 
desplazamiento característico debido a la diferente estequiometría. Si se comparan con 
las respectivas muestras en polvo, no se observan desplazamientos representativos, lo 
que sugiere que durante la sinterización no se produce un cambio significativo en la 
composición. La determinación del parámetro de red de esta fase mediante el software 
Dicvol06 corrobora este hecho (tabla 5.8), no apreciándose desviaciones importantes 









Figura 5.10. a) Diagramas de DRX correspondientes a los cermets en polvo 
p2Ti95Ta5 y p2Ti80Ta20 y sinterizados s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20. b) Ampliación en 
torno a la reflexión (111) de la fase carbonitruro () TixTa1-xCyN1-y; () TaxTi1-xCo2 
cúbico; () Co cúbico; () Co hexagonal. 
El hecho más relevante observado en los diagramas de DRX tiene relación con la 
fase cementante. En ambos cermets sinterizados, s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20, se observa 
de nuevo la formación de una fase intermetálica a pesar de partir de una muestra en 
polvo que contiene Co elemental. Por la posición de las reflexiones, se deduce que esta 
fase cementante está constituida por el intermetálico TixTa1-xCo2 de estructura cúbica 
(ver tabla 4.3). Es indudable que los compuestos intermetálicos se han generado durante 
el sinterizado al incorporarse al Co, tanto Ti y Ta proveniente de la disolución de las 
partículas cerámicas como la posible cantidad de Ta que queda sin reaccionar después 
de la reacción MSR. 
Se determinaron en estos dos cermets sinterizados el tamaño del dominio 
cristalino y el contenido en microtensiones empleando la ecuación de Williamson Hall 
a) b) 




















































































(tabla 5.8). Como puede apreciarse, los valores de D calculados para la fase 
carbonitruro, especialmente en la muestra s2Ti80Ta20, no son coherentes con una 
muestra que ha sido sinterizada a elevadas temperaturas. Análogamente a lo indicado en 
los cermets del capítulo 4, estos tamaños tan pequeños, que contrastan con las 
observaciones por microscopías TEM y SEM que revelan un tamaño micrométrico en 
las partículas cerámicas (ver figura 5.11 y figura 5.13), pueden ser la consecuencia de 
variaciones composicionales en la fase carbonitruro que provocarían un ensanchamiento 
de los picos de difracción. El mayor valor de D obtenido para s2Ti95Ta5 estaría en 
consonancia con la menor dispersión encontrada en la composición de este cermet por 
XEDS-SEM. De manera análoga, la dispersión en la estequiometría de las soluciones 
sólidas de los compuestos intermetálicos puede ser asimismo la causante de los valores 
pequeños de D obtenidos para la fase cementante. 
Tabla 5.8. Parámetros reticulares de la fase carbonitruro y dominio coherente de 
difracción (D) y contenido en microtensiones (e) de las fases cerámica y cementante de 
los cermets sinterizados s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20. 
Cermet Cerámica Cementante 
a (Å) D (nm) e(%)
 
D (nm) e (%)
 
s2Ti95Ta5 4,304(4) 508 0,031 290 0,11 
s2Ti80Ta20 4,316(3) 57 0,23 113 0,10 
 
La microestructura de ambos cermets, s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20, se estudió en 
detalle mediante microscopía SEM (figura 5.11). Las micrografías muestran que el 
tamaño de las partículas cerámicas es algo mayor en el cermet s2Ti95Ta5, aunque 
ambos parecen exhibir una distribución bimodal, con partículas en torno a 1 µm junto 
con otras mucho mayores que podían alcanzar hasta 10 µm, tal como fue confirmado 
mediante tratamiento de imagen (figura 5.12 y tabla 5.9). Si se comparan con sus 
cermets homólogos del capítulo 4, s1Ti95Ta5 (3,48 µm) y s1Ti80Ta20 (1,73 µm), los 
tamaños medios eran similares, aunque se observa una distribución de tamaños mucho 
más ancha, que queda claramente reflejado en los valores más elevados del percentil 90 
(d90%). Este hecho puede tener su origen en los fenómenos de coalescencia, que como se 
verá más adelante son más importantes en estos cermets y tienden a generar 
distribuciones de tamaños más heterogéneas. 
 













Figura 5.11. Micrografías SEM correspondientes a los cermets s2Ti95Ta5 (a-b) y 
s2Ti80Ta20 (c-d). Las flechas indican las zonas donde se han realizado los análisis 
XEDS-SEM. 
Tabla 5.9. Densidad, porosidad y parámetros microestructurales de los cermets 
s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20. 







s2Ti95Ta5 6,03 1,1±0,3 2,4 22,0±1,9 







Figura 5.12. Distribución y tamaño medio de partículas cerámicas de los cermets 
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El aspecto más relevante que cabría destacar de la microestructura de los cermets 
desarrollados por esta metodología con dos etapas de molienda es, sin duda, la ausencia 
en las partículas cerámicas de la microestructura core-rim (clásica o inversa). Tan sólo 
se aprecian zonas con diferente contraste en ciertas partículas, que podrían corresponder 
con regiones con ligeras variaciones en composición (figura 5.11). Por otra parte, 
aparece una mayor proporción, en comparación con los cermets del capítulo 4, de 
partículas cerámicas que exhiben en su interior la fase cementante ocluida, característico 
de partículas que han crecido por fenómenos de coalescencia. Fukuhara y col. [331] 
mostraron que crecimientos por procesos de coalescencia son más frecuentes en cermets 
con altos contenidos en C, mientras que en aquéllos con un mayor contenido en N, las 
partículas cerámicas tienden a crecer principalmente por un mecanismo de disolución-
reprecipitación. Sin embargo, las diferencias en composición C/N observadas entre los 
cermets obtenidos por los procesos de una y dos etapas de molienda no justifican las 
distintas microestructuras. Incluso, los cermets desarrollados en una etapa de molienda, 
donde las partículas crecen preferentemente mediante fenómenos de disolución-
reprecipitación, poseen una composición algo más rica en C (73±2 %at. en C y 27±2 
%at. en N) que los desarrollados en el presente capítulo (tabla 5.2). 
En el presente caso, las diferencias observadas en el crecimiento de las partículas 
cerámicas deben tener su origen en otro factor, presumiblemente, la naturaleza de la 
fase cementante previa al sinterizado. En el proceso en una etapa de molienda, esta fase 
cementante contiene una cantidad importante de Ti y Ta, por lo que desde el inicio de la 
sinterización es posible observar los fenómenos de reprecipitación de una fase rim 
alrededor de las partículas cerámicas iniciales. En el segundo caso, la fase cementante 
es Co y está libre de estos elementos metálicos, por lo que el fenómeno predominante 
durante el sinterizado es la disolución parcial de la fase cerámica que lleva asociada 
procesos de coalescencia entre partículas. Durante el enfriamiento, la formación de 
compuestos intermetálicos estables evita la reprecipitación de gran parte del Ti y Ta 
disuelto. 
El hecho de encontrar algunas partículas que presentan zonas con distintos 
contrastes, más evidente en el cermet s1Ti80Ta20, puede deberse a la coalescencia de 
varias de ellas con composiciones algo dispares en Ta y Ti, debido probablemente a 
variaciones locales en composición como consecuencia de la ya mencionada presencia 
en este cermet de la fase cerámica secundaria más rica en Ta y de Ta sin reaccionar 




antes de la sinterización. En cualquier caso, la formación del compuesto intermetálico 
TixTa1-xCo2 cúbico en los cermets sinterizados demuestra que se produce también una 
elevada disolución de las partículas cerámicas en el fundido de Co. El hecho de 
obtenerse el mismo tipo de intermetálico que en el caso anterior (capítulo 4), y lo que es 
más interesante en análogas proporciones, como lo demuestra el similar valor de FB 
obtenido en ambos casos (comparar tablas 4.12 y 5.9), sugiere que se alcanzan estados 
equivalentes en las fases cementantes independientemente de la metodología empleada. 
Tabla 5.10. Composiciones (%at.) de los metales de transición obtenidas mediante 
XEDS-SEM en las fases cerámicas y cementantes de los cermets sinterizados s2. 
Cermet 

























El análisis semicuantitativo por XEDS-SEM de las fases existentes en estos 
cermets (tabla 5.10 y figura 5.11) confirma que la fase cerámica en s2Ti95Ta5 posee 
prácticamente la relación Ta/Ti original, incluso en aquellas partículas con un contraste 
algo más oscuro. Sin embargo, la fase carbonitruro del cermet s2Ti80Ta20 posee una 
proporción de Ta menor a la nominal, en concordancia con los resultados obtenidos por 
DRX (tabla 5.4). Por otra parte, algunas partículas con un contraste más oscuro (figura 
5.11) poseen una mayor cantidad de Ti, aunque se encuentran en escasa proporción. 
Para las fases cementantes, se obtienen en ambos casos composiciones acordes 
con compuestos intermetálicos TixTa1-xCo2. A pesar de que es lógico encontrar una 
composición en Ta mayor en la fase cementante del cermet s2Ti80Ta20, a tenor de su 
composición nominal, el valor determinado es muy superior al que hubiera cabido 
esperar, obteniéndose una relación Ta/Ti próxima a 0,7. De nuevo puede atribuirse este 
comportamiento a la presencia en este cermet de las fases secundarias ya mencionadas, 
que al disolverse en el fundido lo enriquecen proporcionalmente en Ta. Además es 
importante destacar que no existen diferencias sustanciales entre las composiciones de 
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Por otra parte, con objeto de observar la evolución de la composición de los 
cermets y, especialmente, la aparición de los compuestos intermetálicos en función de la 
temperatura de sinterización empleada, se consideró de interés estudiar con más 
detenimiento la serie del cermet s2Ti80Ta20 sinterizado a distintas temperatura. Los 
diagramas de DRX a las diferentes temperaturas se presentan en la figura 5.14, donde 
como era de esperar no se observan cambios en las posiciones de las reflexiones de la 
fase cerámica (línea punteada de la figura 5.14b correspondiente a la reflexión (200)). 
Esta constancia queda reflejada en los parámetros de red calculados que no se modifican 
con la temperatura de sinterización y son muy parecidos a los de la fase cerámica antes 
del sinterizado (tabla 5.11). Esto indica nuevamente una composición prácticamente 








Figura 5.14. a) Diagramas de DRX del cermet s2Ti80Ta20 sinterizado a distintas 
temperaturas. b) Ampliación de los diagramas de DRX en torno a las reflexiones (200) 
de la fase carbonitruro y (311) de la fase intermetálica. () TixTa1-xCyN1-y;                   
() TaxTi1-xCo2 cúbico. 
Las reflexiones correspondientes a la fase intermetálica TixTa1-xCo2 son 
detectadas a todas las temperaturas de sinterización. Sin embargo, a diferencia de la fase 
carbonitruro, a medida que aumenta la temperatura, las reflexiones se desplazan hacia 
ángulos 2θ mayores hasta llegar a una posición prácticamente invariable a temperaturas 
entre 1550ºC y 1600ºC (línea continua de la figura 5.14b). Este desplazamiento indica 
una disminución del parámetro reticular, tal como se aprecia en la tabla 5.11. Los 
valores obtenidos se encuentran entre los correspondientes a las fases intermetálicas 
cúbicas TiCo2 (a = 6,7010 Å) y TaCo2 (a = 6,7520 Å). Es lógico pensar que este 




















































































































desplazamiento es consecuencia de una variación en la composición de dicha fase, 
enriqueciéndose en Ti, al aumentar la temperatura de sinterización hasta 1550ºC, 
probablemente como consecuencia de la disolución parcial de la fase cerámica. 
Tabla 5.11. Parámetros reticulares de las fases cerámica y cementante en el cermet 
s2Ti80Ta20 sinterizado a temperaturas entre 1400ºC y 1600ºC y para el cermet en 
polvo p2Ti80Ta20. 
Cermet Cerámica Cementante 
a (Å) a (Å) 
p2Ti80Ta20 4,315 Co (c) = 3,546 
s2Ti80Ta20_1400 4,318 6,737 
s2Ti80Ta20_1450 4,319 6,731 
s2Ti80Ta20_1500 4,320 6,728 
s2Ti80Ta20_1550 4,318 6,716 
s2Ti80Ta20_1575 4,316 6,720 
s2Ti80Ta20_1600 4,317 6,718 
 
La composición media de las fases cerámicas y cementantes en los cermets 
s2Ti80Ta20 sinterizados a distintas temperaturas se determinó a partir de un número 
elevado de medidas de XEDS-SEM. En la figura 5.15 se presentan la relación atómica 
Ta/Ti para las fases carbonitruro e intermetálica y la relación Co/(Ta+Ti) en la fase 
intermetálica cementante. La composición de la fase cerámica es prácticamente 
invariante con la temperatura en concordancia con los diagramas de DRX. No obstante, 
las medidas puntuales realizadas en zonas de una misma partícula con distinto contraste, 
confirmaban los ligeros cambios en la relación Ta/Ti mencionados anteriormente. 
Las relaciones atómicas Ta/Ti y Co/(Ta+Ti) obtenidas para la fase intermetálica 
tampoco varían ostensiblemente con la temperatura. La estequiometría del intermetálico 
es próxima a 1:2 y la relación Ta/Ti a 0,7, respectivamente. Sólo se observan valores 
distintos a la temperatura más baja de sinterización. s2Ti80Ta20_1400, debido 
posiblemente a una falta de homogeneización, como consecuencia de la menor 
disolución y movilidad de Ti y Ta durante la sinterización a esta temperatura. Al igual 
que en el proceso en una sola etapa de molienda, la presencia de Ta sin reaccionar es la 
causante de que la relación Ta/Ti sea más rica en la fase cementante que en la cerámica. 
La constancia observada en las composiciones refleja que los procesos de disolución-
reprecipitación no ocasionan una variación importante en la estequiometría global de las 
fases. 
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 Ta/Ti Fase cementante

















Figura 5.15. Relaciones atómicas Ta/Ti y Co/(Ta+Ti) en el cermet s2Ti80Ta20 
sinterizado a temperaturas entre 1400ºC y 1600ºC. 
Se puede concluir que el empleo de un proceso en dos etapas de molienda con el 
fin de partir de Co como fase cementante, aunque permite obtener cermets sin la 
microestructura core-rim, no evita la formación de compuestos intermetálicos durante el 
proceso de sinterizado en fase líquida. La disolución parcial de las partículas cerámicas 
en el fundido a alta temperatura, acompañado de algún proceso de desnitruración [351-
353], hace que la concentración de Ti y Ta aumente de tal manera en esta fase que 
durante el enfriamiento no reprecipiten como una fase cerámica, formándose en cambio 
compuestos intermetálicos estables. 
 
5.5. Propiedades mecánicas. 
El desarrollo de los cermets mediante dos etapas de molienda permite evitar la 
típica microestructura core-rim, lo que puede tener sustanciales ventajas en el 
comportamiento mecánico, especialmente en la resistencia a la fractura [146, 161, 354], 
ya que se ha publicado constantemente que la interfase core-rim es un lugar de 
concentración de tensiones cuando los cermets son sometidos a esfuerzos. Sin embargo, 
la presencia de los compuestos intermetálicos como fase cementante en lugar de cobalto 
elemental una vez sinterizados, hace pensar que el uso de esta metodología no logrará 
una mejora significativa de dichas propiedades. Para confirmar este extremo se realizó 
una caracterización preliminar que incluye la determinación de la dureza y de la 
tenacidad de fractura por indentación. 




Previamente, se determinaron los parámetros microestructurales normalizadores C 
y λ, que junto con d y FB influyen en las propiedades mecánicas y pueden ser 
correlacionados con éstas, al igual que con el contenido en Ta de los cermets (tabla 
5.12). La contigüidad de las partículas cerámicas es inferior en s2Ti80Ta20 como 
consecuencia directa de un mayor porcentaje volumétrico de fase cementante (tabla 
5.9). Sin embargo, el mayor valor de FB no induce en este cermet un aumento del 
camino libre medio de fase cementante, ya que este efecto es contrarrestado por la 
disminución del tamaño de las partículas cerámicas. De esta forma, ambos cermets 
presentaban valores similares de λ. 
Tabla 5.12. Tamaño medio de partícula cerámica (d), porcentaje volumétrico de fase 
cementante (FB), contigüidad de partículas cerámicas (C), camino libre medio de fase 
cementante (λ), dureza Vickers (HV5) y tenacidad de fractura (KIC) de los cermets 
s2Ti95Ta5 y s2Ti80Ta20. 
Cermet d  (µm) 
FB  
(%) C 






s2Ti95Ta5 2,4 22,0 ± 1,9 0,43 1,16 14,5 ± 0,6 3,9 ± 0,3 
s2Ti80Ta20 1,8 28,2 ± 2,1 0,37 1,11 14,1 ± 0,2 3,3 ± 0,3 
 
En primer lugar, se determinó la dureza Vickers (tabla 5.12) en idénticas 
condiciones a las empleadas en el capítulo 4. Se obtienen valores de dureza muy 
similares en ambos cermets, independientemente del contenido en Ta, por lo que se 
confirma que la introducción de este metal en las proporciones estudiadas no induce 
variaciones significativas en esta propiedad. No obstante ambos cermets poseen 
parámetros microestructurales d y FB algo dispares. El cermet s2Ti95Ta5 presenta un 
menor valor de FB, lo que debería inducir una mayor dureza, si se tiene en cuenta que la 
dureza aportada por la fase cerámica es mayor que la que aporta la fase intermetálica. 
En el caso de s2Ti80Ta20, el posible pequeño endurecimiento como consecuencia de 
un menor tamaño de partícula podría contrarrestar el efecto de poseer un mayor valor de 
FB. En cualquier caso, el hecho más importante es que los valores de dureza son 
superiores (en torno a 2 GPa) respecto a los obtenidos en el capítulo 4 (12,3±0,5 GPa 
para s1Ti95Ta5 y 11,9±0,4 GPa para s1Ti80Ta20). Esto podría indicar que la 
eliminación de la microestructura core-rim mejora levemente la dureza del material. 
Además, se obtienen valores similares a los observados en la bibliografía [127, 355], a 




pesar del elevado porcentaje en fase cementante, como consecuencia de la formación de 
los compuestos intermetálicos duros. 
La tenacidad de fractura de los cermets se determinó a partir de la medida de la 
longitud de las grietas generadas en los vértices de las indentaciones realizadas en los 
ensayos de dureza Vickers. Los valores obtenidos, como era de esperar, son de nuevo 
excesivamente bajos como consecuencia de la existencia del compuesto intermetálico 
TaxTi1-xCo2, frágil y poco dúctil, actuando como fase cementante. Si se comparan los 
valores de KIC de ambos cermets, los valores no son muy distintos, aunque se observa 
en s2Ti80Ta20 una ligera disminución de la tenacidad a pesar del aumento de fase 
cementante. Este hecho podría estar relacionado con el menor tamaño de partícula 
cerámica, que puede hacer disminuir el número de fracturas transgranulares. Este caso 
puede ser un ejemplo claro de cómo dos parámetros microestructurales, tales como FB y 
d, que pueden inducir efectos contrarios en la tenacidad, se igualan sin embargo si se 
emplea el parámetro normalizador λ. La tabla 5.12 muestra que el cermet con un valor 
de λ ligeramente inferior posee una tenacidad también ligeramente inferior. 
Atendiendo a los bajos valores de tenacidad determinados, que eran incluso 
ligeramente inferiores a los obtenidos en los cermets del capítulo 4 (4,7±0,2 MPa·m1/2 
para s1Ti95Ta5_1500 y 4,0±0,1 MPa·m1/2 para s1Ti80Ta20_1575), y por supuesto 
mucho más bajos que los indicados en la bibliografía para cermets de composición 
similar, en torno a 6-13 MPa·m1/2 [127, 137, 146, 356], se decidió que no era de interés 
realizar un estudio más exhaustivo del comportamiento mecánico de estos materiales. 
Los esfuerzos se centraron posteriormente en intentar modificar la naturaleza de la fase 
cementante para así mejorar las propiedades mecánicas de los cermets. 
 
5.7. Conclusiones. 
• El desarrollo de cermets basados en soluciones sólidas de carbonitruros de Ti y Ta 
mediante un proceso de 2 etapas consecutivas de molienda, que consiste en sintetizar 
previamente la solución sólida cerámica por un proceso MSR y en su posterior 
mezclado con la fase cementante Co, ha permitido obtener cermets sin la 
microestructura core-rim típica de estos materiales. 




• La existencia como material de partida previo a la sinterización de Co como fase 
cementante, en lugar de una aleación formada por Ti-Ta-Co, tal como ocurría en el 
proceso de obtención basado en una única etapa de molienda, evita que los procesos 
de disolución-reprecipitación generen la formación de una fase tipo rim de distinta 
composición sobre las partículas cerámicas. 
 
• La disolución parcial de la cerámica en el fundido origina nuevamente tras el 
sinterizado la formación de compuestos intermetálicos dentro del sistema Ti-Ta-Co 
que actúan como fase cementante. 
• Se observa durante el sinterizado una menor extensión de los fenómenos de 
reprecipitación y un mayor crecimiento, sin embargo, por fenómenos de 
coalescencia, como puede comprobarse por la existencia de fase cementante ocluida 
dentro de las partículas cerámicas de carbonitruro. Esto genera una distribución de 
tamaños más ancha en comparación con aquellos cermets desarrollados mediante 1 
etapa de molienda. 
• La existencia de un intermetálico frágil de estequiometría TixTa1-xCo2 como fase 
cementante produce de nuevo un detrimento importante de la tenacidad de fractura, 
obteniéndose valores más próximos de compuestos monolíticos cerámicos que de 






Cermets basados en (TixTa1 -x)(C0,5N0,5) – Co.  
Efecto de la introducción de aditivos. 
 
 











Ante la imposibilidad de obtener cermets sin fases intermetálicas frágiles 
actuando como fase cementante en lugar de cobalto o una aleación de cobalto, que 
conferiría al cermet tenacidad, resistencia a la fractura y plasticidad, se decidió 
modificar las metodologías empleadas en los capítulos 4 y 5. En concreto, se optó por 
introducir aditivos durante el procesado, con el fin de variar la naturaleza de la fase 
cementante, o al menos, de modificar su comportamiento mecánico. 
Como la formación de los compuestos intermetálicos está relacionada con una 
excesiva disolución de las partículas cerámicas en el fundido durante la sinterización en 
fase líquida, se planteó en primer lugar añadir algún aditivo que redujese dicha 
disolución sin alterar la densificación final del cermet. En este sentido, diversos autores 
han mostrado que la actividad del carbono, o su tendencia a disolverse en el fundido, es 
uno de los factores principales que determina la disolución de las partículas de 
carbonitruro en el cobalto [155, 357]. También se ha indicado en carburos cementados, 
que existe una importante relación entre la actividad del carbono y la microestructura 
final alcanzada por las partículas de WC, al afectar directamente sobre los procesos de 










Figura 6.1. Esquema del proceso de introducción de grafito como aditivo a los cermets 
(TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co desarrollados en 2 etapas de molienda. 
Ti (s), Ta (s), C (s), N2 (g) 
(Ti0,95Ta0,05)(C0,5N0,5) Co (s) + Grafito (s) 
1ª Molienda (P4):  
Reacción MSR 
2ª Molienda (P7):  












En base a estos antecedentes, se consideró de interés estudiar la influencia del 
grafito como aditivo de sinterización en la composición, microestructura y propiedades 
de los cermets. La presencia de C en el fundido podría evitar la excesiva disolución de 
la fase carbonitruro durante el sinterizado, ya que al disminuir la diferencia entre las 
concentraciones de C en las fases cerámica y cementante, se reduciría su actividad y con 
ello la fuerza impulsora de la disolución. Como el grafito forma parte de los reactivos 
utilizados en la síntesis de los carbonitruros, la introducción de un exceso de este 
elemento en la mezcla reactiva empleando la metodología del capítulo 4 (1 etapa de 
molienda), sólo induciría una modificación de la composición de la fase cerámica, sin 
provocar ningún cambio significativo en la actividad del carbono durante la 
sinterización. Además, emplear esta metodología para evitar la formación de 
compuestos intermetálicos no tiene ningún sentido, ya que se observó que su formación 
se producía durante la síntesis por MSR previo al sinterizado. Por tanto, la 
incorporación del exceso de carbono se realizó empleando la metodología del capítulo 5 
(2 etapas de molienda), introduciéndolo al mismo tiempo que se realizaba la mezcla con 












Figura 6.2. Esquema del proceso de introducción de boro como aditivo a los cermets 
(Ti0,8Ta0,2)(C0,5N0,5) – Co, desarrollados en 1 etapa de molienda. 
Boro (s) 
Ti (s), Ta (s), C (s), N2 (g) + Co (s) 
1ª molienda (P4): 









2ª molienda (P7): 
Mezclado y 
Homogeneización 
 Cermet  en forma de polvo + B (s) 




Por otra parte, existen diversos trabajos que han propuesto que la adición de boro 
permite mejorar la plasticidad de aleaciones metálicas [359, 360]. Por ello, también se 
exploró la inclusión de este elemento como aditivo en los cermets y su influencia en las 
propiedades finales. Como la finalidad del boro, en principio, no era evitar la formación 
de los compuestos intermetálicos, sino mejorar sus propiedades, se emplearon en este 
caso las dos metodologías estudiadas. Sin embargo, debido a que la introducción de 
boro en la mezcla reactiva de la metodología de una etapa producía la formación de 
fases diboruros durante la reacción MSR, modificando indirectamente la composición 
de la fase carbonitruro, se decidió añadir este elemento en una posterior molienda de 
mezclado y homogeneización tras la síntesis de los cermets a partir de la mezcla 
Ti/Ta/C/Co (figura 6.2). 
Al emplear la metodología en dos etapas de molienda, el boro se añadía en la 












Figura 6.3. Esquema del proceso de introducción de boro como aditivo a los cermets 
(Ti0,8Ta0,2)(C0,5N0,5) – Co, desarrollados en 2 etapas de molienda. 
 
 
Ti (s), Ta (s), C (s), N2 (g) 
(Ti0,8Ta0,2)(C0,5N0,5) Co (s) + Boro (s) 
1ª Molienda (P4):  
Reacción MSR 
2ª Molienda (P7):  


























































































































6.2. Adición de grafito. 
6.2.1. Síntesis y sinterización. 
Para llevar a cabo el estudio de la influencia del grafito como aditivo de 
sinterización en el desarrollo de los cermets, se eligió como modelo el cermet obtenido 
a partir de una fase cerámica de composición equivalente a la muestra c2Ti95Ta5 del 
capítulo 5. Tras la síntesis de la cerámica c2Ti95Ta5 en las condiciones de molienda 
experimentales expresadas en el capítulo 5 (tabla 5.1), se procedió a su mezcla con 
cobalto y grafito empleando las condiciones mostradas en la tabla 5.5. Las cantidades 
introducidas de cobalto fueron en este caso un 20 % y 30 % en peso. La idea de 
aumentar el contenido en Co en el cermet iba dirigida a intentar disminuir la tendencia a 
formar compuestos intermetálicos con contenidos elevados de Ti y Ta. Por su parte, las 
cantidades de grafito variaron entre 0 % y 5 % en peso. La nomenclatura utilizada para 








Figura 6.4. Diagramas de DRX de los cermets en polvo: a) p2_20Co_yG; (b) 
p2_30Co_yG. (•) TixTa1-xCyN1-y; (♥) Co. 
Los diagramas de DRX de estas muestras en polvo (figura 6.4) son prácticamente 
idénticos, mostrando sólo las reflexiones correspondientes a TixTa1-xCyN1-y y Co. No se 
observa ningún desplazamiento en la posición de los picos, confirmando que el proceso 
de mezcla no induce ningún tipo de variación en la composición de las fases presentes. 
Por otra parte, la ausencia de reflexiones correspondientes al grafito en los diagramas es 
debido a la pequeña cantidad añadida y a la alta capacidad de la molienda de alta 




energía para introducir defectos y desorden en su estructura laminar, provocando una 
disminución importante de las señales de difracción [361]. 
Los cermets en polvo p2_xCo_yG se conformaron y compactaron por prensado 
uniaxial (2 t, 5min) e isostático (200 MPa, 10 min) y se sinterizaron a una temperatura 
de 1500ºC (optimizada en el capítulo 5 para el cermet s2Ti95Ta5), obteniéndose 
cilindros de 13 mm de diámetro y 10 mm de altura, aproximadamente (muestras 
s2_xCo_yG). La densidad absoluta de estos cermets se determinó mediante el método 
de Arquímedes (tabla 6.1). Puede apreciarse que no existen diferencias importantes 
entre las densidades de los cermets con la misma cantidad de Co. Al añadir un 30% de 
Co, la densidad absoluta del material aumenta, como consecuencia directa de la mayor 
densidad de este elemento (8,9 g/cm3) con respecto a la de la fase cerámica (~ 5,6 
g/cm3). Sin embargo, puede apreciarse para el cermet s2_20Co_5G, una densidad 
anormalmente baja que, como se mostrará posteriormente, es debido a una alta 
porosidad. En el resto de los casos, se alcanza una óptima densificación como se verá a 
continuación en la caracterización microestructural. 
Tabla 6.1. Densidad (ρ), porosidad (p), tamaño medio de partícula cerámica (d) y 
fracción volumétrica de fase cementante (FB) de los cermets s2_xCo_yG. 
Cermet ρ (g/cm3) p (%) d (µm) FB (%) 
s2_20Co_0G 5,97 2,1 2,4 22,0±1,2 
s2_20Co_0,5G 5,92 2,3 2,3 22,1±0,8 
s2_20Co_1G 5,94 2,4 2,4 20,7±0,6 
s2_20Co_1,4G 5,95 2,1 2,2 19,3±1,1 
s2_20Co_1,8G 5,93 2,2 2,1 18,3±0,9 
s2_20Co_2,2G 5,91 2,2 2,2 16,6±1,1 
s2_20Co_5G 5,38 5,1 3,2 14,1±0,7 
s2_30Co_0G 6,28 2,2 1,7 33,4±1,3 
s2_30Co_1,4G 6,15 2,3 1,3 25,4±0,5 
s2_30Co_1,8G 6,12 2,3 1,5 23,9±1,2 
s2_30Co_2,2G 6,06 1,8 1,7 22,8±0,8 
 
6.2.2. Caracterización por DRX. 
Cortes transversales pulidos a espejo de los cermets sinterizados se analizaron por 
DRX (figura 6.5). Lo primero que llama la atención en los diagramas obtenidos, tanto 
para los cermets con 20 % en peso de Co, (figura 6.5a), como para los de 30 % en peso 
(figura 6.5b), es que las reflexiones correspondientes a la fase cementante varían 
significativamente a medida que se añade grafito, lo que indica un cambio en su 




naturaleza. La estructura de la fase cementante fue dilucidada asignando las reflexiones 
correspondientes con el software Dicvol06 y comparando de nuevo con los patrones de 
difracción de los compuestos conteniendo Ti, Ta y/o Co de la base de datos 
cristalográfica ICDD (tabla 4.3). Inicialmente, en el cermet con un 20 % en peso de Co 
y sin grafito, s2_20Co_0G, se observa el esperado compuesto intermetálico cúbico de 
estequiometría 1:2 (TixTa1-xCo2). Una pequeña adición de grafito equivalente a un 0,5 % 
en peso, s2_20Co_0,5G, no comporta cambios apreciables en las reflexiones de dicha 
fase cementante. Sin embargo, cuando el porcentaje de grafito añadido es del 1 % en 
peso, s2_20Co_1G, se detecta la presencia de dos compuestos intermetálicos distintos; 
uno también con estequiometría 1:2 (TixTa1-xCo2), pero con estructura hexagonal, y otro 
con estequiometría 1:3 (TixTa1-xCo3) y estructura cúbica, no detectado hasta el momento 
en ningún cermet previamente desarrollado. Si se tiene en cuenta los diagramas de fase 
Co-Ti y Co-Ta [323, 326], el polimorfo TixTa1-xCo2 hexagonal se encuentra en la zona 
más rica en cobalto, esto es, con menos proporción de Ti y Ta en su estructura. Esto 
junto con la aparición de otro intermetálico 1:3 más rico en Co, indica ya una clara 
tendencia hacia una fase cementante con menor cantidad de Ti y Ta cuando se añade 
grafito. 
Esta evolución se confirma al analizar los resultados de los cermets con un mayor 
contenido en grafito. En el cermet s2_20Co_1,4G, se observa que aumenta la 
proporción del intermetálico 1:3 a expensas del 1:2, mientras que en los cermets 
s2_20Co_1,8G y s2_20Co_2,2G, sólo se aprecia la presencia del intermetálico 1:3. 
Estos resultados de un desplazamiento de la composición de los compuestos 
intermetálicos presentes hacia las regiones más ricas en Co de los diagramas de fases 
Co-Ti y Co-Ta, refrendan la idea de una menor disolución de la fase cerámica en el 
fundido como consecuencia del carbono añadido en forma de grafito en la fase 
cementante. Finalmente, para corroborar esta tendencia, se obtuvo un cermet añadiendo 
una cantidad muy superior de grafito de un 5 % en peso, s2_20Co_5G. El diagrama de 
DRX muestra un nuevo cambio en las reflexiones correspondientes a la fase 
cementante, no observándose en este caso ningún compuesto intermetálico, sino sólo la 
presencia de α-Co cúbico. El pequeño desplazamiento detectado en relación con la 
posición de las reflexiones del Co cúbico (015-0806) de la base de datos cristalográfica 
(2θ (111) Co = 44,217º; 2θ (111) α-Co (s2_20Co_5G) = 44,100º), sugiere que cierta 
cantidad de Ti y/o Ta se encuentra disuelta en la estructura.  









































































































































Figura 6.5. Diagramas de DRX de los cermets sinterizados a) s2_20Co_yG; (b) 
s2_30Co_yG. (•)TixTa1-xCyN1-y; () TixTa1-xCo2 cúbico; () TixTa1-xCo2 hexagonal;   
(♦) TixTa1-xCo3; (♥) α-Co (cúbico). 
En los cermets desarrollados con una cantidad superior de Co, 30% en peso, se 
observa un comportamiento similar al añadir grafito. El diagrama de DRX del cermet 
sin grafito, s2_30Co_0G, muestra nuevamente el intermetálico TixTa1-xCo2 cúbico. A 
medida que se añade grafito, esta fase intermetálica evoluciona hacia composiciones 
más ricas en Co (TixTa1-xCo3), hasta obtenerse de nuevo sólo α-Co. Si se compara con 
los cermets con 20 % en peso de Co, la única diferencia es que dicha evolución se 
aprecia con menor cantidad de grafito añadido, debido a la mayor proporción de Co 
existente en los cermets. De este modo, un cermet sin compuestos intermetálicos se 
obtiene al añadir un 2,2 % en peso de grafito (s2_30Co_2,2G). 









































































Se decidió estudiar con más detalle la existencia de algún tipo de desplazamiento 
en las reflexiones de DRX de la fase cerámica tras el sinterizado de los cermets (figura 
6.6), como consecuencia de la presencia extra de C en el fundido. Un hipotético 
desplazamiento podría indicar la posible reprecipitación como fase carburo de parte del 







Figura 6.6. Ampliación de los diagramas de DRX de la figura 6.5 en torno a las 
reflexiones (111) y (200) de la fase cerámica TixTa1-xCyN1-y. (a) s2_20Co_yG y            
(b) s2_30Co_yG. 
En ambas familias de muestras, s2_20Co_yG y s2_30Co_yG, se observa que al 
añadir grafito se produce un leve desplazamiento hacia ángulos de difracción 2θ 
menores. Aunque el desplazamiento en estas líneas puede deberse tanto a cambios de 
composición en la subred catiónica como en la aniónica, lo que imposibilita llegar con 
certeza a una conclusión, el desplazamiento observado estaría de acuerdo con un ligero 
enriquecimiento en C de la composición del carbonitruro, puesto que no existe en estos 
cermets una microestructura core-rim que pudiese variar la composición de Ti y Ta. En 
cualquier caso, este desplazamiento es muy pequeño (0,07º para las reflexiones (111) y 
(200) de los cermets s2_30Co_yG) y, por consiguiente, el posible cambio en 
composición también debe serlo. Por otra parte, indicar que no se observó ninguna 
evidencia de la existencia de grafito elemental en los distintos diagramas tras la 
sinterización, incluida la muestra s2_20Co_5G con un mayor contenido. Aunque 
debido a la pequeña cantidad añadida, su no detección no excluye su presencia. 
 
 




6.2.3. Análisis microestructural. 
La microestructura de los distintos cermets se analizó por microscopía SEM a 
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Las micrografías SEM de los cermets con un 20% en peso nominal de Co 
(s2_20Co_yG) se exponen en la figura 6.7, mientras que aquéllas para los cermets con 
un 30% en peso (s2Ti_30Co_yG) en la figura 6.8. Ambas series de micrografías 
muestran en todos los casos una escasa porosidad, excepto en la muestra con un mayor 
contenido en grafito (s2_20Co_5G), por lo que las condiciones de sinterización 
utilizadas parecen ser las adecuadas. La porosidad de los cermets se determinó mediante 
análisis de imagen (tabla 6.1), obteniéndose una porosidad volumétrica en torno al 2 %, 
excepto para s2_20Co_5G, cuya porosidad es de un 5,1 %. La adición de una excesiva 
cantidad de grafito no sólo produce un empeoramiento en la densificación, sino también 
la presencia de algunas partículas remanentes de grafito (se observan en la figura 6.7 
con un contraste negro) que pueden igualmente afectar negativamente a las propiedades 











Figura 6.8. Micrografías SEM correspondientes a los cermets s2_30Co_yG. 
Las micrografías muestran asimismo que el tamaño de partícula se mantiene 
relativamente constante para un mismo contenido en Co (mayores tamaños para 
aquellos cermets con un 20 % en peso de Co), independientemente de la cantidad de 
grafito adicionado, lo que fue confirmado mediante análisis de imagen (figuras 6.9 y 
6.10). Estas figuras revelan que los cermets poseen distribuciones de tamaños y tamaños 
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medios de partícula similares (tabla 6.1). De nuevo el cermet s2_20Co_5G constituye 
una excepción al poseer un tamaño medio de partícula más elevado, así como una 




















Figura 6.9. Distribución de tamaños de partícula cerámica para los cermets 
s2_20Co_yG. 























































































































































































































Estos resultados, junto con la observación de fase cementante ocluida en las 
partículas cerámicas, sugieren que la introducción de grafito no parece modificar los 
procesos que originan el crecimiento de las partículas cerámicas durante la 
sinterización, obteniéndose cermets similares a los desarrollados en el capítulo 5. La 
única diferencia radica en que parece aumentar la cantidad de fase cementante ocluida, 
lo que podría ser una indicación de un aumento de los fenómenos de coalescencia al 











Figura 6.10. Distribución de tamaños de partícula cerámica para los cermets 
s2_30Co_yG. 
Las micrografías SEM de las figuras 6.7 y 6.8 muestran una tendencia hacia una 
disminución del volumen de fase cementante al aumentar la cantidad de grafito añadida, 
aunque los cermets posean de partida la misma cantidad nominal de Co. Esto es 
especialmente evidente en el cermet s2_xCo_5G y puede explicar el mayor crecimiento 
observado en las partículas cerámicas. Para confirmar esta tendencia, se determinó el 
porcentaje volumétrico de fase cementante para cada uno de los cermets mediante 
análisis de imagen. Los valores obtenidos se exponen en la tabla 6.1 y se representan en 
la figura 6.11 en función del contenido en grafito, donde se observa claramente la 
reducción progresiva de fase cementante con el grafito añadido en los cermets. 
























Figura 6.11. Porcentaje volumétrico de fase cementante (FB) en función de la cantidad 
de grafito añadida en los cermets: () s2_20Co_yG; (•) s2_30Co_yG. 
Este comportamiento puede explicarse si se tiene en cuenta el cambio que sufre la 
fase cementante al añadir grafito. Si se calcula el porcentaje volumétrico teórico de 
dicha fase mediante la ley de mezclas para hipotéticos cermets con cerámicas de 
composición nominal Ti0,95Ta0,05C0,5N0,5 y un 20 % y 30 % en peso de Co, se obtienen 
valores de 15,4 % y 23,7 %, respectivamente, que se aproximan mucho a los porcentajes 
determinados por análisis de imagen para los cermets que poseen α-Co como fase 
cementante (16,6 % para s2_20Co_5G y 22,8 % para s2_30Co_2,2G). Asimismo, si se 
realiza el mismo cálculo para cermets de idéntica composición nominal, donde la fase 
cementante está formada por un intermetálico TixTa1-xCo2, de composición atómica 
conocida y determinada mediante XEDS-SEM (tabla 6.2), se obtienen unos valores de 
23,7 % y 32,3 %, que concuerdan de nuevo con los experimentales determinados por 
análisis de imagen, 22 % para s2_20Co_0G y 33,4% para s2_30Co_0G (tabla 6.1). Este 
buen ajuste entre valores teóricos y experimentales valida los cálculos de porcentajes 
volumétricos realizados por análisis de imagen y demuestra que el cambio observado 
con la adición de grafito se debe efectivamente a un cambio en la naturaleza y 
composición de la fase cementante. Estas variaciones deben tenerse en cuenta a la hora 
de analizar las propiedades mecánicas de los distintos cermets. 
Se realizaron medidas semicuantitativas por XEDS-SEM en las distintas fases 
observadas en los cermets, tanto cementante como cerámica, con el fin de corroborar las 
conclusiones obtenidas del análisis de los diagramas de DRX. Algunos espectros 
característicos se presentan en la figura 6.12 y los valores promedios en la tabla 6.2.  







































































































































Figura 6.12. Espectros XEDS-SEM característicos de las fases intermetálicas existentes 
y del grafito no disuelto en los cermets s2_xCo_yG. 
Tabla 6.2. Composiciones atómicas (%at.) de Ti, Ta y Co determinadas por XEDS-SEM 
para las fases presentes en los cermets s2_xCo_yG. 
Cermet 
Cerámica Cementante 
Ti Ta Ti Ta Co Co/ (Ti+Ta) Fase (DRX) 
s2_20Co_0G 95,2 4,8 28,0 6,6 65,4 1,9 TixTa1-xCo2 (c) 
s2_20Co_0,5G 95,4 4,6 28,6 4,9 66,5 2,0 TixTa1-xCo2 (c) 


















s2_20Co_1,8G 95,5 4,5 22,4 1,0 76,6 3,3 TixTa1-xCo3 
s2_20Co_2,2G 95,3 4,7 17,3 2,8 79,9 4,1 TixTa1-xCo3 
s2_20Co_5G 95,0 5,0 5,5 0,2 94,3 16,5 α-Co 
s2_30Co_0G 95,4 4,6 33,0 4,0 63,0 1,7 TixTa1-xCo2 (c) 


















s2_30Co_2,2G 96,0 4,0 8,7 1,6 89,7 8,7 α-Co 
 




Las composiciones concuerdan claramente con las fases determinadas por DRX, 
lo cual refrenda el efecto positivo de la adición de grafito para disminuir el contenido de 
Ti y Ta en la fase cementante y evitar la formación de compuestos intermetálicos. 
Además se observa que para los cermets que poseen fases cementantes con la misma 
estructura, el porcentaje de cobalto es mayor en aquéllos con una mayor cantidad de 
grafito añadida. Por otra parte, la composición determinada para la fase cerámica en 
cada uno de los cermets concuerda con la nominal de la mezcla de partida. Por último, 
se confirma que la fase con un contraste más oscuro observada en el cermet 
s2_20Co_5G (figura 6.7) es efectivamente grafito en exceso (figura 6.12) que no se 
incorpora a la fase cementante. 
Para confirmar la evolución composicional y estructural observada en la fase 
cementante con la adición de grafito, se realizó un estudio TEM en los cermets 
s2_20Co_1,8G y s2_30Co_1,8G. Patrones de ED característicos de las fases 
cementantes observadas en estos cermets se muestran en la figura 6.13. Una única 
estructura que estaría de acuerdo con la del compuesto intermetálico 1:3 cúbico  
(TixTa1-xCo3) se observa en el cermet s2_20Co_1,8G, de acuerdo con los resultados 
presentados anteriormente. En la figura 6.13 se presentan los ejes de zona [110], [112] y 
[111]. Por su parte, la existencia de dos patrones de ED distintos que concordarían con 
las fases TixTa1-xCo3 (se muestran los ejes de zona [103] y [001]) y α-Co (ejes de zona 
[112], [101] y [111]) se confirma en el cermet s2_30Co_1,8G. Además, se determinó 
mediante XEDS-TEM la composición de cada una de estas fases y como era de esperar, 
los porcentajes obtenidos para cada uno de los elementos metálicos son muy similares a 
los determinados por XEDS-SEM en ambos cermets (ver comparativa en la tabla 6.3). 
Tabla 6.3. Tabla comparativa de las composiciones atómicas (%at.) de Ti, Ta y Co de 
las fases cementantes existentes en los cermets s2_20Co_1,8G y s2_30Co_1,8G. 
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6.2.4. Propiedades mecánicas. 
6.2.4.1. Parámetros microestructurales normalizados. 
Cabe ahora preguntarse si la modificación de la naturaleza de la fase cementante 
gracias a la adición de grafito permite mejorar el comportamiento mecánico de los 
cermets, especialmente, la tenacidad de fractura, que demostró ser demasiado baja como 
consecuencia de la presencia de los ya mencionados compuestos intermetálicos frágiles. 
Pero antes de iniciar el estudio de las propiedades mecánicas, se determinaron los 
parámetros microestructurales C y λ (tabla 6.4) que, tal como se expuso con 
anterioridad, son parámetros que engloban los factores de d y FB (tabla 6.1). Debido al 
gran cambio en FB observado con la adición de grafito (tabla 6.1), la determinación de 
ambos parámetros es importante ya que ayudará a discriminar la influencia de la 
microestructura y de la naturaleza de la fase cementante en las propiedades mecánicas. 
Tabla 6.4. Parámetros microestructurales normalizados y propiedades mecánicas de 












s2_20Co_0G 0,36 1,16 14,5±0,5 0 3,9±0,2 0 
s2_20Co_0,5G 0,37 1,14 15,3±0,4 5,5 4,1±0,4 5,1 
s2_20Co_1G 0,38 0,96 14,1±0,7 -2,8 4,8±0,3 23,1 
s2_20Co_1,4G 0,41 0,81 14,0±0,3 -3,4 6,7±0,3 71,8 
s2_20Co_1,8G 0,43 0,76 13,8±0,2 -4,8 8,8±0,2 125,6 
s2_20Co_2,2G 0,46 0,76 14,4±0,8 -0,7 8,3±0,2 112,8 
s2_30Co_0G 0,24 1,38 13,9±1,0 0 4,1±0,5 0 
s2_30Co_1,4G 0,34 0,65 12,0±0,5 -13,7 10,6±0,4 158,5 
s2_30Co_1,8G 0,38 0,61 12,0±0,5 -13,7 10,7±0,6 161,0 
s2_30Co_2,2G 0,44 0,57 10,3±0,7 -25,9 10,4±0,7 153,7 
 
En las figuras 6.14a y 6.14b se representan estos parámetros microestructurales en 
función de la cantidad de grafito añadido para los cermets con un 20 % y un 30 % en 
peso de Co, respectivamente. Se observa que C aumenta progresivamente con la adición 
de grafito, mientras que λ experimenta un comportamiento inverso. Teniendo en cuenta 
que el tamaño de partícula cerámica, tal como se determinó por análisis de imagen 
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(tabla 6.1) permanece prácticamente invariante con la cantidad de grafito, ambas 
evoluciones se deben a la disminución que sufre FB, tal como puede apreciarse en las 
figuras 6.15a y 6.15b. Es interesante destacar que los cermets con un 30 % en peso de 
Co presentan valores de λ inferiores a pesar del mayor contenido de fase cementante, 






Figura 6.14. Influencia del grafito sobre los parámetros microestructurales 







Figura 6.15. Influencia del porcentaje volumétrico de fase cementante (FB) sobre los 
parámetros microestructurales normalizados C () y λ (•) para los cermets 
s2_20Co_yG y s2_30Co_yG. 
6.2.4.2. Dureza Vickers. 
La dureza de estos cermets se calculó mediante ensayos de indentación Vickers, 
empleando una carga de 5 kgf de manera análoga a lo realizado en los capítulos 4 y 5 
(tabla 6.4 y figura 6.16). Los resultados obtenidos ponen en evidencia que los cermets 
s2_20Co_yG poseen una dureza similar, que no se ve mermada por la adición de 
























grafito. Las pequeñas variaciones que se aprecian se encuentran dentro de las 
desviaciones de las medidas. 
Por el contrario, para los cermets s2_30Co_yG sí se observa una clara 
disminución de la dureza al aumentar la cantidad de grafito (figura 6.16). Teniendo en 
cuenta que la fase cerámica se mantiene constante en composición y que la fase 
cementante se modifica con la adición de grafito, esta disminución es atribuible a esta 
variación en la fase cementante, tanto en naturaleza como en porcentaje. Sin embargo, 
como el valor de FB disminuye al aumentar la cantidad de grafito (figura 6.11), lo que 
en un principio debería inducir un incremento en la dureza, el factor clave en el 
comportamiento observado debe ser la naturaleza de la fase cementante, que evoluciona 
desde compuestos intermetálicos frágiles y duros (TixTa1-xCo2) hasta aleaciones tipo α-









Figura 6.16. Dureza Vickers (HV5) en función del contenido en grafito añadido de los 
cermets: (•) s2_20Co_yG y () s2_30Co_yG. 
La observación de las huellas de indentación puso en evidencia que en muchos de 
los casos no se producían grietas en los vértices de las huellas, a diferencia de lo que 
ocurría en los cermets de los capítulos 4 y 5 con una carga de 5 kgf. Un ejemplo de esto 
puede apreciarse en la figura 6.17 para el cermet s2_20Co_1,8G, lo que es ya una clara 
indicación de una notable mejoría de la tenacidad de fractura inducida por la adición de 
grafito. 
 









Figura 6.17. Micrografía óptica (400x) de una huella de indentación Vickers realizada 
con 5 kgf en el cermet s2_20Co_1,8G. 
6.2.4.3. Tenacidad de fractura. 
Para determinar la tenacidad de fractura a partir de las grietas generadas en los 
vértices de las indentaciones Vickers, se tuvieron que emplear cargas de 50 kgf, al ser 
ésta la menor carga que permitía cumplir para todos los cermets s2_xCo_yG, el 
requerimiento necesario de que las grietas poseyeran una longitud superior a la mitad de 
la diagonal de la huella de indentación. El hecho de tener que utilizar una carga 10 
veces superior a la utilizada en los capítulos anteriores auguraba ya que se había 
conseguido un aumento apreciable de esta propiedad. 
Los valores obtenidos de KIC se presentan en la tabla 6.4 y se representan en 
función de la cantidad añadida de grafito en la figura 6.18. Como puede apreciarse, la 
tenacidad de fractura de los cermets sin adición alguna de grafito, s2Ti_20Co_0G y 
s2_30C_0G, es baja y similar a la determinada en los capítulos 4 y 5, debido a la 
existencia de fases intermetálicas frágiles. Sin embargo, a medida que se introduce 
grafito, s2_20Co_1G, la tenacidad del material comienza a aumentar, aunque sea 
levemente. En este cermet, los diagramas de DRX (figura 6.5) y los análisis XEDS-
SEM (tabla 6.2) mostraban la presencia de los intemetálicos de estequiometrías 1:2 
(hexagonal) y 1:3, es decir, una menor cantidad de Ti y Ta en la fase cementante. 
Una mejora mucho más importante ocurre cuando se adiciona una cantidad de   
1,4 % en peso de grafito a los cermets con 20 % y 30 % en peso de Co. En ambos 
cermets, s2Ti_20Co_1,4G y s2Ti_30Co_1,4G, aparece claramente la nueva fase 
intermetálica TixTa1-xCo3, así como la aleación de estructura α-Co en s2Ti_30Co_1,4G. 
Esto hace pensar que no sólo la fase α-Co, sino también la fase intermetálica 1:3 tiene 
d=83µm 





























carácter dúctil [342], proporcionando mayor tenacidad a los cermets a pesar de la 
reducción del porcentaje volumétrico de fase cementante. Esto se confirma en el cermet 
s2_20Co_1,8G, en donde sólo se aprecia el intermetálico TixTa1-xCo3, ya que es el que 
posee la mayor tenacidad de la serie con un 20 % en peso de Co. Una adición de grafito 
superior (s2Ti_20Co_2,2G), que coincide con la aparición de α-Co, no conlleva una 
variación apreciable de la tenacidad. El carácter dúctil de TixTa1-xCo3 se confirma en los 
cermets con un 30 % de Co, donde se observa que al pasar de un 1,4 % de grafito, 
donde coexisten los dos compuestos TixTa1-xCo3 y α-Co, a un 2,2 %, donde ya sólo 








Figura 6.18. Tenacidad de fractura (KIC) en función del contenido en grafito añadido 
de los cermets: (•) s2_20Co_yG y () s2_30Co_yG. 
En la figura 6.19 se muestran las micrografías ópticas correspondientes a las 
indentaciones y las grietas generadas en los ensayos de dureza a 5 kgf de algunos 
cermets s2_xCo_yG. Se presentan las micrografías a esta carga para mostrar que en los 
cermets más tenaces no se generan grietas. De esta forma el efecto de mejora de la 
tenacidad es más visual que si se presentaran las huellas realizadas con cargas aplicadas 
de 50 kgf, donde es más difícil determinar la longitud de las grietas mediante una sola 
micrografía habida cuenta de la necesidad de disminuir de manera ostensible la 
magnificación de la misma. Se puede apreciar de forma cualitativa el mismo efecto que 
en la figura 6.18, al observarse que la longitud de las grietas disminuye de manera 
drástica coincidiendo con la formación de las fases TixTa1-xCo3 y α-Co. 
 





















Figura 6.19. Micrografías ópticas de las huellas de indentación y de las grietas 
generadas a 5 kgf para algunos cermets s2_xCo_yG. 
Estos resultados confirman que la adición de grafito permite incrementar la 
tenacidad de fractura de los cermets ostensiblemente. Se observa una mejoría superior al 
100 % (tabla 6.4), llegando prácticamente hasta un 161 % para el cermet 
s2_30Co_1,8G, al impedir la formación de compuestos intermetálicos frágiles    

















dúctiles. No obstante, este aumento de tenacidad también ha originado una disminución 
de la dureza (tabla 6.4), que llega hasta un 25,9 % para el cermet s2_30Co_2,2C.  
6.2.4.4. HV y KIC normalizados. 
Una vez determinadas la dureza y la tenacidad de fractura ha quedado claro que la 
variación de la naturaleza de la fase cementante es la responsable de las modificaciones 
observadas en estas propiedades. Sin embargo, este cambio de naturaleza al añadir 
grafito también lleva implícito una variación en el porcentaje de las fases cerámica y 
cementante. Con objeto de eliminar este efecto paralelo, se decidió calcular los valores 
de HV5 y KIC por unidad de fase cerámica y de fase cementante, respectivamente, a 
tenor del aporte de cada una de estas fases a estas propiedades. Se compararon para cada 
cermet los valores del porcentaje de variación con respecto a aquél que no posee grafito 
añadido (tabla 6.5 y figura 6.20). 
Tabla 6.5. Dureza por unidad de fase cerámica y tenacidad de fractura por unidad de 
fase cementante para los cermets s2_20Co_yG y s2_30Co_yG y % de variación de 
estas propiedades respecto a los cermets sin grafito s2_20Co_0G y s2_30Co_0G. 







s2_20Co_0G 0,19 0,0 0,18 0,0 
s2_20Co_0,5G 0,20 5,7 0,19 4,7 
s2_20Co_1G 0,18 -4,4 0,23 30,8 
s2_20Co_1,4G 0,17 -6,7 0,35 95,8 
s2_20Co_1,8G 0,17 -9,1 0,48 171,3 
s2_20Co_2,2G 0,17 -7,1 0,50 182,1 
s2_30Co_0G 0,21 0,0 0,12 0,0 
s2_30Co_1,4G 0,16 -22,9 0,42 240,0 
s2_30Co_1,8G 0,16 -24,4 0,45 264,7 
s2_30Co_2,2G 0,13 -36,1 0,46 271,6 
 
En la figura 6.20b se observa aún más claramente el efecto positivo del grafito en 
la mejora de la tenacidad de los cermets gracias al cambio de la naturaleza de la fase 
cementante, que es cada vez más rica en Co. Sin embargo, a pesar de ser sustancial la 
mejora lograda, no es menos cierto que la dureza del material por unidad de fase 
cerámica también se reduce, aunque hay que decir que en mucha menor proporción. 
Una pérdida máxima de dureza del 36,1 % se alcanza en el cermet s2_30Co_2,2G, pero 
se consigue una ganancia del 271,6 % en tenacidad. Además, en aquellos cermets en los 






















































que se han logrado los mayores valores de tenacidad (s2_20Co_1,8G y 
s2_30Co_1,8G), la dureza relativa no se deteriora más allá del 9,1% y 24,4%, con 
aumentos de tenacidad del 171,3% y 264,7%, respectivamente. Por tanto, se demuestra 
que la adición de grafito queda justificada por la importantísima mejora de la tenacidad 
de los cermets, más si cabe en cermets que poseen una elevada dureza de partida que se 







Figura 6.20. (a) Porcentaje de variación de dureza por unidad de fase cerámica 
(HV/FC) y (b) de tenacidad por unidad de fase cementante (KIC/FB) para los cermets 
(•) s2_20Co_yG y () s2_30Co_yG respecto a aquéllos sin grafito (s2_20Co_0G y 
s2_30Co_0G). 
 
6.3. Adición de boro. 
6.3.1. Síntesis y sinterización. 
Diversas cantidades de boro (0 %, 0,5 % y 2 % en peso) se añadieron a los 
cermets empleando los procesos de obtención expuestos en las figuras 6.2 y 6.3. La 
composición de la fase cerámica utilizada en este estudio fue Ti0,8Ta0,2C0,5N0,5 y la 
cantidad de fase cementante un 20 % en peso de Co. Las condiciones experimentales de 
los procesos de molienda llevados a cabo para inducir las reacciones MSR y para 
realizar el mezclado y homogeneización de las fases eran idénticas a las empleadas 
anteriormente en los capítulos 4 y 5. Los diagramas de DRX de los cermets en polvo 
correspondientes a ambas metodologías (figuras 6.2 y 6.3) son análogos a los obtenidos 
para las muestras p1Ti80Ta20 (figura 4.2) y p2Ti80Ta20 (figura 5.7) de los capítulos 4 
y 5, respectivamente. La presencia de boro no se detectó en dichos diagramas debido a 













































































































la pequeña cantidad añadida. La nomenclatura utilizada en estos cermets es similar a la 
usada en el resto de capítulos. Concretamente, los cermets se han nombrado como (p-
s)(1-2)_xB, en donde el prefijo “p” o “s” hace referencia a los cermets en polvo y 
sinterizados,“1” o “2” a si el boro se ha introducido en el cermet en una etapa o dos 
etapas de molienda  y “x” al porcentaje en peso añadido de este aditivo. 
Los cermets en polvo fueron compactados y prensados en las mismas condiciones 
que las utilizadas para la adición de grafito y se sinterizaron a una temperatura de 
1550ºC. Los diagramas de DRX de estas muestras sinterizadas, s1_xB y s2_xB, se 
presentan en las figuras 6.21a y 6.21b, respectivamente. Pueden apreciarse claramente 
en ambos casos las reflexiones correspondientes a la fase cerámica TixTa1-xCyN1-y y un 
gran número de reflexiones de menor intensidad que corresponden en algunos casos a 








Figura 6.21. Diagramas de DRX correspondientes a los cermets sinterizados: a) s1_xB 
y b) s2_xB. (•) TixTa1-xCyN1-y; () TixTa1-xCo2 (c); (▼) TixTa1-xCo2 (h); (♦)TixTa1-xCo3; 
(♥)α-Co; (♠) TixTa1-xB2; (+)(TixTa1-x)3B4. 
Análogamente a la tendencia expuesta para el grafito, la adición de boro también 
hace que la fase cementante evolucione desde TixTa1-xCo2 (cúbico) hacia compuestos 
con un menor porcentaje de Ti y Ta, como son TixTa1-xCo2 (hexagonal), TixTa1-xCo3 y 
α-Co. Sin embargo, contrariamente a lo que ocurría con grafito, aparecen nuevas fases 
secundarias que se pueden asociar con boruros de los metales de transición, 
presumiblemente soluciones sólidas de Ti y Ta, que según la base de datos 
cristalográfica ICDD corresponderían a TixTa1-xB2 y (TixTa1-x)3B4 (tabla 6.6). 




Tabla 6.6. Datos cristalográficos extraídos de la base de datos PDF del ICDD para los 





Estructura G.E.S a,b,c (Å) 2θ Cu Kα  (I = 100%) 
TiB2 035-0741 
























La aparición de estos boruros de Ti y Ta, unido a una clara disminución de la 
intensidad de las reflexiones correspondientes a TixTa1-xCo2, TixTa1-xCo3 y α-Co, hace 
pensar que el mecanismo por el que se produce la variación en la naturaleza de la fase 
cementante es diferente a lo que ocurre cuando se adiciona grafito. En este caso, la 
presencia de B no debe tener ninguna influencia sobre la solubilidad de las partículas 
cerámicas en el fundido y lo único que ocurre es que la formación de estos boruros 
retira Ti y Ta de la fase cementante, variando con ello la naturaleza de la misma hacia 
compuestos más pobres en estos metales de transición. Es importante destacar que se 
observan las mimas fases para ambas metodologías, por lo que esta hipótesis puede ser 
válida en ambos casos. En los cermets en una etapa de molienda (s1_xB), el boro retira 
Ti y Ta ya existente en la fase cementante como consecuencia de la reacción MSR y del 
disuelto durante el posterior sinterizado, mientras que para los cermets desarrollados en 
dos etapas de molienda (s2_xB), sólo retira Ti y Ta procedente de la disolución de las 
partículas cerámicas. 
Para corroborar la existencia de estas fases determinadas por DRX, así como su 
distribución y la microestructura de los cermets, se realizó una caracterización por SEM 
(figura 6.22 y 6.23), acompañada de un estudio semicuantitativo de la composición de 
las fases presentes (tabla 6.7 y 6.8) por XEDS-SEM. Los números en las figuras 6.22 y 
6.23 corresponden con las zonas analizadas y las composiciones mostradas en las tablas 
6.7 y 6.8 




Para el cermet sin adición de boro en una etapa de molienda, s1_0B, se observa la 
habitual fase cerámica TixTa1-xCyN1-y con microestructura core-rim inversa (zonas 1-2), 
además de la fase cementante TixTa1-xCo2 cúbica (zona 3). Una vez añadido boro a este 
cermet, se detectan mediante XEDS-SEM, además de estas mismas fases cerámica 
(zonas 4, 5, 9 y 10) y cementante (en estos casos el polimorfo TixTa1-xCo2 hexagonal) 
(zonas 6 y 11), el compuesto intermetálico TixTa1-xCo3 con menor contenido en Ti y Ta 
(zonas 7 y 12), de acuerdo con los diagramas de DRX (figura 6.12a). Además, se 
detectaron partículas cerámicas compuestas por Ti y Ta con una proporción elevada del 
primero (zonas 8 y 13), que presumiblemente corresponden a la fase diboruro por la 
peculiar morfología facetada y alargada (zona 13). Un punto relevante a tener en cuenta 
en relación a la composición de la fase TixTa1-xCo2 es su enriquecimiento en Ta a 
medida que aumenta la adición de B. Esto concuerda con una composición más rica en 






































Tabla 6.7. Composiciones atómicas de Ti, Ta y Co determinadas por XEDS-SEM para 
los cermets s1_xB. 
Cermet Zona % atómico Fase Ti Ta Co 
s1_0B 
1 83,4 16,6 - TixTa1-xCyN1-y Core 
2 86,8 13,2 - TixTa1-xCyN1-y Rim 
3 21,5 10,0 68,5 TixTa1-xCo2 (c) 
s1_0,5B 
4 83,6 16,4 - TixTa1-xCyN1-y Core 
5 86,6 13,4 - TixTa1-xCyN1-y Rim 
6 22,6 12,1 66,3 TixTa1-xCo2 (h) 
7 17,0 8,8 74,2 TixTa1-xCo3 
8 91,8 8,2 - ¿TixTa1-xB2?  ¿(TixTa1-x)3B4? 
s1_2B 
9 83,1 16,9 - TixTa1-xCyN1-y Core 
10 87,0 13,0 - TixTa1-xCyN1-y Rim 
11 20,6 16,2 63,2 TixTa1-xCo2 (h) 
12 16,5 7,4 76,1 TixTa1-xCo3 
13 92,4 7,6 - ¿TixTa1-xB2? ¿(TixTa1-x)3B4? 
 
En cuanto a los cermets en dos etapas de molienda, s2_xB, se observan mediante 
XEDS-SEM las mismas fases que en el caso anterior (ver zonas 14-24 en figura 6.23 y 
tabla 6.8). La única diferencia a destacar es que en esta ocasión es posible detectar α-
Co, lo que puede indicar que existe un mayor porcentaje de esta fase en estos cermets. 
Debido a que inicialmente la fase cementante no posee Ti y Ta, la retirada de ambos 
elementos de esta fase causada por la formación de los boruros durante el sinterizado 
puede ser más efectiva. 
Los resultados obtenidos sugieren que la adición de boro produce un efecto de 
disminución leve de la cantidad de Ti y Ta presente en la fase cementante como 
consecuencia de la formación de las fases diboruro, TixTa1-xB2, lo que induce la 
variación de su naturaleza hacia fases desplazadas hacia la zona más rica en Co de los 
diagramas de fases Ti-Co y Ta-Co. Es posible que el efecto buscado inicialmente de 
mejorar la plasticidad de los compuestos intermetálicos por disolución de una pequeña 
cantidad de boro en su estructura no pueda ser observado. 
En relación a la microestructura de los cermets, las micrografías SEM de las 
figuras 6.22 y 6.23 muestran cómo el tamaño de las partículas cerámicas se reduce con 
la adición de boro, como lo corroboraron las medidas de tamaño de partícula realizadas 




por análisis de imagen (tabla 6.9), que mostraron también una distribución de tamaños 














Figura 6.23. Micrografías SEM correspondientes a los cermets sinterizados s2_xB. 
Tabla 6.8. Composiciones atómicas de Ti, Ta y Co determinadas por XEDS-SEM para 
los cermets s2_xB. 
Cermet Zona % atómico Fase Ti Ta Co 
s2_0B 14 84,3 15,7 - TixTa1-xCyN1-y 15 18,4 12,7 68,9 TixTa1-xCo2 (c) 
s2_0,5B 
16 85,3 14,7 - TixTa1-xCyN1-y 
17 20,4 17,7 61,9 TixTa1-xCo2 (h) 
18 14,7 10,0 75,3 TixTa1-xCo3 
19 14,9 2,5 82,6 α-Co 
20 90,5 9,5 - ¿TixTa1-xB2? ¿(TixTa1-x)3B4? 
s2_2B 
21 84,9 15,1 - TixTa1-xCyN1-y 
22 15,3 20,2 64,5 TixTa1-xCo2 (h) 
23 12,4 2,2 85,4 α-Co 


















El contenido en fase cementante también se determinó mediante análisis de 
imagen (tabla 6.9) y se observa que al añadir boro se produce una pequeña disminución 
del porcentaje volumétrico, como consecuencia de la reducción de la cantidad de Ti y 
Ta al formarse la nueva fase cerámica TixTa1-xB2. Este cambio parece ser algo más 
acusado en los cermets desarrollados en una etapa de molienda s1_xB. Por último, la 
determinación de la porosidad por el mismo método (tabla 6.9) revela valores similares 
en todos los cermets, por lo que la adición de boro no parece repercutir de manera 
negativa en la densificación de los mismos. 
Tabla 6.9. Parámetros microestructurales de los cermets s1_xB y s2_xB. 
Cermet d (µm) FB (%) p (%) 
s1_0B 1,73 26,3 ±3,2 3,0 ±0,6 
s1_0,5B 1,53 21,0 ±2,2 0,6 ±0,5 
s1_2B 1,47 23,0 ±2,6 1,6 ±1,1 
s2_0B 3,11 28,2 ±2,5 1,2 ±0,5 
s2_0,5B 2,75 25,6 ±2,3 2,4 ±0,8 
s2_2B 2,40 26,1 ±3,7 1,8 ±0,7 
 
6.3.2. Comportamiento mecánico. 
Un estudio preliminar del comportamiento mecánico de estos cermets se realizó 
calculando la dureza Vickers empleando una carga de 5 kgf y la tenacidad de fractura a 
partir de las grietas generadas en las huellas de indentación obtenidas con cargas de 50 
kgf, con idea de reproducir las mismas condiciones utilizadas en los cermets con grafito. 
Los valores calculados para ambas propiedades se presentan en la tabla 6.10. Los 
pequeños incrementos de dureza y tenacidad observados son achacables, por una parte, 
a la formación de la fase cerámica dura diboruro (TixTa1-xB2) y, por otra, a la aparición 
en la fase cementante de TixTa1-xCo3 y α-Co. Como las cantidades relativas de estas 
fases no son elevadas, tampoco lo son los cambios observados. 
Sólo el cermet en dos etapas de molienda, s2_0,5B, muestra un aumento más 
importante de la tenacidad, sin disminuir la dureza, debido probablemente a la mayor 
presencia del intermetálico dúctil TixTa1-xCo3, como consecuencia de la menor 
existencia de Ti y Ta en el cermet previo al sinterizado. Sin embargo, al aumentar el 
contenido en boro, s2_2B, la fase TixTa1-xCo3 disminuye proporcionalmente, 
aumentando la formación de α-Co y TixTa1-xB2 que da lugar, en conjunto, a una nueva 
disminución de la tenacidad hacia valores similares a los de la muestra sin adición de 




boro. A su vez, la mayor proporción de fases diboruros y, por consiguiente, mayor 
cantidad de fases cerámicas, hace que este cermet s2_2B sea el que presenta una mayor 
dureza. 
Tabla 6.10. Dureza (HV5) y tenacidad de fractura (KIC) de los cermets s1_xB y s2_xB. 







s1_0B 11,9 ±1,2 - 4,0 ±0,6 - 
s1_0,5B 12,9 ±0,8 8,2 3,6 ±1,0 -9,9 
s1_2B 12,8 ±0,5 7,5 4,0 ±0,5 0,2 
s2_0B 14,1 ±1,0 - 2,9 ±0,3 - 
s2_0,5B 14,0 ±1,0 -0,9 5,3 ±1,0 60,0 
s2_2B 16,2 ±0,8 15,1 3,3 ±0,9 1,2 
 
6.4. Conclusiones. 
• La adición de carbono en forma de grafito a los cermets sintetizados empleando la 
metodología de dos etapas de molienda permite disminuir en un elevado porcentaje 
la cantidad de Ti y Ta en la fase cementante tras el proceso de sinterización. 
• Dicha disminución puede deberse a una reducción en la extensión de la disolución de 
las partículas cerámicas en la fase cementante como consecuencia de la presencia de 
este elemento en ambas fases, reduciéndose por tanto la actividad del carbono que es 
el factor predominante en la disolución de dichas partículas. 
• Este empobrecimiento en Ti y Ta de la fase cementante da lugar a variaciones 
importantes en la composición y la naturaleza de dicha fase. Se obtienen nuevas 
fases, TixTa1-xCo3 y α-Co, más ricas en cobalto de acuerdo con los diagramas de 
fases binarios Ti-Co y Ta-Co. La evolución de fases observada con la adición de 
grafito es: TixTa1-xCo2 cúbico  TixTa1-xCo2 hexagonal  TixTa1-xCo3 cúbico     
α-Co cúbico. 
• Esta variación en la naturaleza de la fase cementante tiene una influencia muy 
importante en las propiedades de los cermets, especialmente, en la tenacidad de 
fractura. La formación de fases más dúctiles, TixTa1-xCo3 y α-Co, en lugar de las 
determinadas como frágiles en los capítulos previos, TixTa1-xCo2, induce un 
incremento en la tenacidad de hasta un 161,0 %. Además, la disminución 




volumétrica de fase cementante que se produce como consecuencia de la 
modificación de su naturaleza, hace que la dureza del material no se vea mermada de 
forma importante (máxima disminución del 25,9%), alcanzándose un óptimo 
compromiso entre dureza y tenacidad. 
• La introducción de boro como aditivo, tanto en los cermets desarrollados en una 
como en dos etapas de molienda, da lugar, aunque en menor extensión, a la 
disminución de Ti y Ta existente en la fase cementante y, por consiguiente, a la 
modificación de la naturaleza de la misma. El boro añadido reacciona durante el 
proceso de sinterización con el Ti y Ta existente en la fase cementante, formando 
boruros de Ti y Ta, TixTa1-xB2 y (TixTa1-x)3B4. Ambas fases secundarias se 
encuentran en baja proporción y su presencia no resulta perjudicial, al ser fases 
cerámicas duras similares al carbonitruro. 
• Respecto al comportamiento mecánico, el ligero aumento en dureza con la 
introducción de este aditivo se produce como consecuencia de la formación de 
TixTa1-xB2, que induce a su vez la formación del compuesto Ti1-xTaxCo3 dúctil en la 
fase cementante, observándose también una pequeña mejoría en la tenacidad de 
fractura. Parece coherente la posibilidad de aumentar la cantidad de boro por encima 






Cermets basados en (TixTa1-x)(C0,5N0,5) – Co.  










Una de las ventajas selectivas de los cermets en relación con los carburos 
cementados es su mejor comportamiento mecánico con la temperatura, que los hace 
mejores candidatos para aplicaciones, como el mecanizado de alta velocidad, en las que 
se pueden alcanzar altas temperaturas [120, 362]. Esto se debe principalmente a su 
mejor resistencia frente a la oxidación, ya que sus propiedades no se ven mermadas 
como consecuencia del deterioro microestructural producido por la reacción con el 
ambiente oxidante. La mejora que experimentan los cermets, especialmente cuando se 
introduce Ta en su composición, debe estar también relacionada con una mejora 
adicional frente a esta resistencia, aunque no existe hasta el momento ningún estudio 
que lo ponga claramente de manifiesto. 
Se consideró de interés estudiar la capacidad de resistencia frente a la oxidación 
de los cermets con diferente contenido en Ta desarrollados en el capítulo 4 (s1Ti100, 
s1Ti99Ta1, s1Ti95Ta5, s1Ti90Ta10 y s1Ti80Ta20). Para ello, se realizaron medidas 
termogravimétricas sobre probetas de idéntico tamaño sometidas a tratamientos 
isotérmicos en aire estático a temperaturas comprendidas entre 700ºC y 1200ºC, que se 
encuentran en el rango que se puede alcanzar en los procesos de mecanizado con una 
mayor solicitación [363, 364]. El tratamiento a cada temperatura se prolongó durante 48 
h con intención de lograr un estado avanzado de la oxidación que permitiese la correcta 
caracterización de los frentes de oxidación. Además, los cermets se oxidaron también a 
1300ºC durante 72 h en un horno mufla para observar la composición final al alcanzarse 
la oxidación completa. 
Con objeto de comparar estos cermets del capítulo 4, obtenidos mediante la 
metodología en una etapa de molienda, con aquéllos producidos en dos etapas de 
molienda (capítulo 5) y con adición de grafito (capítulo 6), se decidió también estudiar 
el comportamiento de los cermets s2_20Co_0C, s2_20Co_1,8C, s2_30Co_0C y 
s2_30Co_1,8C y compararlos con el s1Ti95Ta5 que posee la misma composición 
nominal. Estos cermets fueron oxidados a 1000ºC durante 48h. Esta comparación 
posibilitó determinar además la influencia de la cantidad de cobalto introducida (20% y 
30% en peso) en la resistencia a la oxidación de los cermets. 
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7.2. Estudios termogravimétricos. 
En la figura 7.1 se muestra para cada uno de los cermets, la evolución de la 
ganancia de peso por unidad de superficie en función del tiempo como consecuencia de 

















Figura 7.1. Ganancia de peso por unidad de superficie para los cermets s1 oxidados a 
temperaturas comprendidas entre 700ºC y 1200ºC. 
Por su parte, en la figura 7.2 se compara el comportamiento de cada uno de ellos a 
una misma temperatura, con objeto de observar con más claridad la influencia de la 
adición de Ta en la oxidación. Debido a la baja oxidación que presentan los cermets con 











































































































































































mayor contenido en Ta a 700ºC, esta temperatura solo se ensayó en los cermets s1Ti100 
y s1Ti99Ta1. En contraposición, estos cermets muestran una oxidación elevada a 
1100ºC, por lo que la oxidación a 1200ºC sólo se realizó en los cermets s1Ti95Ta5, 


















Figura 7.2. Ganancia de peso por unidad de superficie para todos los cermets s1 
oxidados a una misma temperatura. 
En la figura 7.3 y en la tabla 7.1 se representan las ganancias de peso por unidad 
de superficie tras las 48 h de ensayo en función del % en peso de Ta de cada cermet 




(figura 7.3a) y de la temperatura (figura 7.3b), con objeto de facilitar la comparación de 






Figura 7.3. Ganancia de peso final por unidad de superficie de los ensayos de 
oxidación de cada cermet s1 en función a) del contenido en Ta para cada temperatura y 
b) de la temperatura para cada uno de los cermets oxidados. 
En la figura 7.3a se aprecia una disminución muy importante de la oxidación con 
el contenido en Ta para cada una de las temperaturas ensayadas. En cuanto a la 
influencia de la temperatura sobre la oxidación de cada cermet (figura 7.3b), puede 
observarse un claro aumento de la ganancia de peso con la temperatura, aunque la 
extensión de la oxidación es muy distinta entre cermets. A bajas temperaturas, los 
cermets con poca cantidad de Ta, s1Ti100 y s1Ti99Ta1, ya presentan una oxidación 
apreciable, mientras que una oxidación importante en s1Ti95Ta5, s1Ti90Ta10 y 
s1Ti80Ta20 comienza a observarse sólo por encima de 1000ºC, apreciándose una 
resistencia óptima a temperaturas inferiores. En la figura 7.3b se observa además que 
existe una mayor diferencia entre las ganancias de peso asociadas con la oxidación de 
los distintos cermets a medida que aumenta la temperatura, lo que es una clara 
indicación del efecto beneficioso que produce la presencia de Ta en el aumento de la 
resistencia a la oxidación. 
Los cermets s1Ti95Ta5 y s1Ti90Ta10 muestran un comportamiento anómalo a 
1200ºC, que ya es evidente en las figuras 7.1 y 7.2, al presentar oxidaciones superiores a 
las tendencias indicadas. Este hecho puede achacarse a la formación incipiente a esta 
temperatura de una fase líquida, que debe corresponder con la fusión parcial de la fase 
intermetálica 1:2, de acuerdo con los diagramas de fase Ti-Co y Ta-Co [323]. La 
formación de esta fase líquida facilita la difusión del oxígeno hacia el interior del 
cermet, provocando un aumento de la oxidación. Si se analiza con detenimiento la 







































































figura 7.2 a 1200ºC, se observa en ambos cermets un comportamiento lineal en la 
ganancia de peso durante las primeras horas de oxidación, que es más acusado en el 
cermet s1Ti95Ta5 más rico en Ti. Este hecho se debe posiblemente a la formación de 
una mayor cantidad de fase líquida, ya que la temperatura de fusión del intermetálico 
1:2 debe aumentar con el contenido en Ta. En el cermet s2Ti80Ta20, no se apreciaron 
indicios de la formación de una posible fase líquida a 1200ºC. 
Tabla 7.1. Temperaturas de oxidación (Tox), ganancia de peso tras 48 h (∆m48) y % de 
mejora respecto al cermet oxidado con menor cantidad de Ta (s1Ti100 para 700ºC, 
800ºC, 900ºC, 1000ºC y 1100ºC y s1Ti95Ta5 para 1200ºC) para los cermets s1. 
Cermet Tox (ºC) 
∆m48 
(mg/cm2) % mejora 
s1Ti100 700 6,0 0 




s1Ti99Ta1 6,1 67,2 
s1Ti95Ta5 2,0 89,2 
s1Ti90Ta10 1,1 94,1 




s1Ti99Ta1 15,8 67,2 
s1Ti95Ta5 4,5 90,7 
s1Ti90Ta10 2,8 94,2 




s1Ti99Ta1 41,7 48 
s1Ti95Ta5 12,1 84,9 
s1Ti90Ta10 8,6 89,3 




s1Ti99Ta1 71,0 46,3 
s1Ti95Ta5 36,0 72,8 
s1Ti90Ta10 19,0 85,6 




s1Ti90Ta10 79,6 17,9 
s1Ti80Ta20 19,7 79,7 
 
En la tabla 7.1 se presentan los porcentajes de mejora de cada uno de los cermets 
respecto al cermet sin Ta s1Ti100. Para la temperatura de 1200ºC, dicho porcentaje se 
determinó respecto al cermet s1Ti95Ta5, al ser éste el de menor contenido en Ta 
oxidado a esta temperatura. Esta tabla pone de manifiesto la increíble mejora que 




experimentan los cermets en el comportamiento frente a la oxidación cuando se 
sustituye Ti por Ta. Con la simple sustitución de un 1 %at. de Ti se consigue una mejora 
sustancial en torno al 65-67 % a baja temperatura y próxima al 50 % a más alta 
temperatura. A la temperatura de 1100ºC, una mejora superior al 85 % se obtiene para 
el cermet s1Ti95Ta5. Cabe destacar que una mejora cercana al 95 % se alcanza en el 
cermet s1Ti80Ta20 a cualquier temperatura respecto a s1Ti100. Incluso a 1200ºC, 
donde se ha realizado el cálculo respecto a s1Ti95Ta5, la mejora obtenida se encuentra 
en torno al 80%, comportándose s1Ti80Ta20 como un cermet con una excelente 
resistencia a la oxidación. 
 
7.3. Caracterización por DRX de los cermets oxidados. 
La caracterización por DRX de los cermets s1 tras los ensayos de oxidación se 
llevó a cabo sobre las superficies oxidadas y también tras ser molidos. Esta doble 
caracterización se realizó teniendo en cuenta la escasa longitud de penetración de los 
rayos X, que hace que los diagramas de las superficies aporten información precisa de la 
composición de la capa de óxidos generada durante los ensayos de oxidación, mientras 
que los diagramas del cermet molido dan una indicación de la cantidad de material que 
ha sido oxidado durante el tratamiento isotérmico. Además, los diagramas se han 
comparado siempre con los obtenidos tras la oxidación a 1300ºC durante 72 h y con los 
del cermet sin oxidar. Las distintas fases observadas al realizar la asignación de las 
distintas reflexiones que aparecen en ambos tipos de diagramas de DRX se presentan en 
la tabla 7.2, junto con su código de referencia en la base de datos cristalográfica ICDD, 
su estructura y su grupo espacial de simetría. 
En los diagramas de DRX del cermet s1Ti100 (molido) oxidados a 700ºC y 800ºC 
(figura 7.4a), se puede apreciar la aparición de óxido de titanio, TiO2, con estructura 
rutilo. Los máximos de difracción de la fase carbonitruro continúan siendo bastante 
intensos, lo que indica que la oxidación no es mayoritaria. Sin embargo, se observa una 
disminución no despreciable de la intensidad de las reflexiones correspondientes a la 
fase intermetálica, que puede sugerir una oxidación preferente de la fase cementante. 
Por otra parte, a estas temperaturas, no se observa la existencia de ninguna fase oxidada 
conteniendo cobalto. Sin embargo, los diagramas de las superficies oxidadas muestran 
una información completamente distinta, ya que a estas temperaturas prácticamente sólo 
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se detecta la presencia de los óxidos de cobalto CoO y Co3O4 (figura 7.4b), no 
observándose las reflexiones de las fases carbonitruro e intermetálica. Estos diagramas 
ponen de manifiesto que los óxidos de cobalto se encuentran localizados en la superficie 
oxidada más externa de la muestra. Además, también evidencian la escasa penetración 
de los rayos X en las muestras oxidadas, que hace que la información que se obtenga de 







Figura 7.4. Diagramas de DRX del cermet s1Ti100 oxidado a temperaturas entre 
700ºC y 1100ºC. a) Muestra molida; b) superficie oxidada. (·) TiCyN1-y; (¨) TiCo; (▼) 
TiCo2 cúbico; () TiO2 rutilo; (*) CoTiO3; (©) Co cúbico; (§) CoTi2O5; (+) Co2TiO4; 
(^) CoO; () Co3O4. (s.o.) Cermet sin oxidar; (o.c) cermet oxidado completamente. 
A 900ºC, el diagrama del cermet s1Ti100 molido (figura 7.4a) muestra una clara 
disminución de las reflexiones correspondientes a la fase carbonitruro, apareciendo 
TiO2 de estructura rutilo como la fase mayoritaria, lo que es indicativo de un alto grado 
de oxidación ya a esta temperatura. Por su parte, el diagrama de la superficie sigue 
mostrando sólo la existencia de óxidos de cobalto, mayoritariamente CoO y no una 
mezcla de cantidades equivalentes de CoO y Co3O4 como se observaba a más baja 
temperatura. La elevada intensidad relativa de la reflexión (200) correspondiente a la 
fase CoO (2θ ≈ 42,4º) indica la existencia de orientación preferencial. La desaparición 
de la fase Co3O4 está de acuerdo con el hecho de que la fase CoO es la fase estable a 
temperaturas superiores a 900ºC [365]. A estas temperaturas, Co3O4 tiende a 
descomponerse formándose la fase menos oxidada de acuerdo con la reacción (1): 
243 62)1( OCoOOCo   




Adicionalmente, en el diagrama a 900ºC de la muestra molida, comienzan a 
apreciarse nuevas reflexiones, que se hacen más intensas y visibles a 1000ºC, y que 
pueden asignarse a meta-titanato de cobalto, CoTiO3. Además, parecen apreciarse 
reflexiones que podrían corresponder a Co elemental, lo cual implicaría la posible 
oxidación preferente de Ti en la fase cementante. 






Estructura G.E.S a, b, c (Å) 2θ Cu Kα (I=100%) 
TiO2 




c= 2,9592 27,447 (110) 




c= 13,9220 32,816 (104) 
Co2TiO4 039-1410 Cúbico Fd3m (227) a=8,4348 35,263 (311) 





CoO 048-1719 Cúbico Fm-3m (225) a= 4,2612 42,388 (200) 
Co3O4 042-1467 Cúbico Fd3m (227) a= 8,0837 36,853 (311) 
Co 015-0806 Cúbico Fm3m (227) a= 3,5447 44,217 (111) 
 
A 1000ºC, el diagrama de la muestra molida indica que el cermet s1Ti100 está 
oxidado casi en su totalidad, al observarse prácticamente sólo los picos 
correspondientes a TiO2 y CoTiO3. El meta-titanato de cobalto comienza a formarse en 
torno a los 627ºC por reacción entre CoO ó Co3O4 con TiO2, pudiéndose alcanzar 











En el diagrama de DRX de la superficies oxidada a 1000ºC (figura 7.4b), puede 
apreciarse, además de CoTiO3, reflexiones correspondientes al orto-titanato de cobalto o 
“espinela verde”, Co2TiO4. Aunque es un compuesto menos estable que el CoTiO3, su 




formación puede estar favorecida en la superficie por la presencia de una elevada 














La formación de estos óxidos mixtos, CoTiO3 y Co2TiO4, consume los óxidos de 
cobalto presentes en la superficie, aunque no aparecen como mayoritarios en la 
superficie de los cermets oxidados. Es el rutilo en exceso, sin reaccionar con CoO o 
Co3O4, que queda visible en la superficie expuesta a los rayos X una vez desaparecida la 
capa previa de los óxidos de cobalto. La elevada intensidad de los picos (110) (2θ ~ 
27,4º) y (220) (2θ ~ 56,6º) del rutilo en la superficie sugiere de nuevo la existencia de 
una orientación preferencial, que puede enmascarar en parte los máximos 
correspondientes a los óxidos mixtos de Co y Ti. 
Los diagramas de DRX a 1100ºC, tanto de la superficie como del cermet molido, 
son similares a los de 1000ºC, ya que a esta temperatura el grado de oxidación es 
prácticamente completo. La única diferencia es que con la temperatura, el rutilo parece 
desarrollar un mayor grado de orientación preferencial. 
En la muestra llevada a oxidación completa a 1300ºC, sólo se aprecia junto al 
TiO2, una nueva fase titanato con una proporción de Ti más elevada en su estructura y 
de estequiometría CoTi2O5 (figuras 7.4a y 7.4b). Teniendo en cuenta el diagrama de 
fases CoO/Co3O4-TiO2 (figura 7.5), esta nueva fase es estable por encima de ~ 1150ºC 















La no existencia de CoO, que se hace ya evidente a 1100ºC, hace desechar las 
reacciones (8) y (9). Por otra parte, atendiendo a las cantidades relativas de cada fase 
presentes en los cermets oxidados, es lógico pensar que CoTi2O5 se obtiene a partir de 
TiO2 y CoTiO3 de acuerdo con la reacción (7). 
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Figura 7.5. Diagrama de fases binario para el sistema CoO/Co3O4-TiO2 [366]. 
Los diagramas correspondientes al cermet s1Ti99Ta1 oxidado entre 700ºC y 
1100ºC, tanto de la superficie (figura 7.6b) como tras ser molido (figura 7.6a), presentan 
las mismas reflexiones que las encontradas en s1Ti100 y, en líneas generales, siguen 
una evolución análoga al aumentar la temperatura de oxidación. Se vuelve a observar la 
formación de óxidos de titanio y de cobalto, que a más altas temperaturas reaccionan 
para formar los correspondientes titanatos según las reacciones indicadas anteriormente. 
Asimismo, se advierte como a mayores temperaturas, la composición de los titanatos 








Figura 7.6. Diagramas de DRX del cermet s1Ti99Ta1 oxidado a temperaturas entre 
700ºC y 1100ºC. a) Muestra molida; b) superficie oxidada. (•) TixTa1-xCyN1-y; (♦) 
TixTa1-xCo; (▼) TixTa1-xCo2 cúbico; () TiO2 rutilo; (*) CoTiO3; (♥) Co cúbico; (♣) 
CoTi2O5; (+) Co2TiO4; (^) CoO; (−) Co3O4. (s.o.) Cermet sin oxidar; (o.c) cermet 
oxidado completamente. 




La principal diferencia radica en que la adición de tan sólo una pequeña cantidad 
de Ta, retrasa el inicio de la oxidación y ralentiza su progreso. Para ilustrar este 
fenómeno, se puede observar en la figura 7.4 que los diagramas a 900ºC del cermet 
s1Ti100 (tanto en superficie como tras ser molido) son prácticamente idénticos a los del 
cermet s1Ti99Ta1, pero en este caso a 1000ºC. Del mismo modo, la fase carbonitruro 
desaparece de los diagramas de DRX del cermet s1Ti100 tras ser oxidado a 1000ºC, 
mientras que lo hace a 1100ºC en el cermet s1Ti99Ta1. Este retraso en la oxidación 
como resultado de la presencia de Ta podría estar relacionado con los potenciales de 
reducción de ambos elementos (E0(Ta5+/Ta) = -0,81 eV y E0(Ti4+/Ti) = -0,86eV), que 
indican que el Ta posee menos tendencia a oxidarse que el Ti, estabilizando, por tanto, 
al cermet. 
Aunque los diagramas de DRX de las superficies oxidadas del cermet s1Ti99Ta1 
(figura 7.6b) son parecidos a los de s1Ti100 (figura 7.4b), comienzan a vislumbrase 
algunas diferencias que es necesario remarcar y que, como se verá después, se hacen 
más evidentes al aumentar el contenido de Ta. Lo primero a destacar es que la aparición 
de los titanatos de cobalto en la superficie se observa a más baja temperatura (700ºC y 
800ºC). Además, el diagrama realizado tras la oxidación a 1100ºC muestra máximos 
intensos de estos óxidos mixtos en la superficie, destacando la presencia de la fase más 
rica en Co, Co2TiO4 (figura 7.6b). Esto contrasta con el diagrama del cermet s1Ti100 
que muestra sólo la presencia de rutilo (figura 7.4b). Estas observaciones sugieren que, 
de algún modo, se favorece la reacción entre el rutilo y los óxidos de cobalto, formando 
dichos titanatos a menor temperatura, y posibilitando su observación en la superficie del 
cermet oxidado, junto con el TiO2 remanente sin oxidar. 
A temperaturas de oxidación comprendidas entre 900ºC y 1100ºC, se detectan 
también en s1Ti99Ta1 las reflexiones correspondientes a Co cúbico, posiblemente 
como consecuencia de la ya comentada oxidación preferencial que sufre la fase 
cementante. Una observación más detallada de los diagramas de DRX permite revelar 
que cuando se inicia la oxidación, se produce un leve desplazamiento de los picos 
correspondientes a los compuestos intermetálicos hacia ángulos 2θ más bajos. Este 
hecho también estaría de acuerdo con una oxidación preferencial del Ti existente en 
dichos compuestos, induciendo su enriquecimiento en Ta. Si se supone la existencia de 
esta oxidación preferencial, la presencia de óxidos de cobalto en la superficie de los 
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cermets, que se observa a más baja temperatura, implicaría la migración del Co liberado 
de la fase intermetálica hacia la superficie, donde se produciría su oxidación. 
Cuando la cantidad de Ta aumenta en los cermets, la resistencia a la oxidación 
mejora ostensiblemente, como ocurre en el cermet s1Ti95Ta5. Tal es así que en los 
diagramas de este cermet una vez molido (figura 7.7a), la formación de la fase rutilo no 
adquiere cierta relevancia hasta que no se alcanzan los 1100ºC, aunque la fase 
carbonitruro sigue presentando máximos de elevada intensidad. El diagrama a esta 
temperatura es equivalente al de 900ºC para el cermet s1Ti99Ta1. A 1200ºC, la 
oxidación, aunque no completa, es ya mayoritaria y se aprecian en el diagrama las 
reflexiones correspondientes a los titanatos de cobalto con estequiometrías CoTiO3 y 
CoTi2O5. Tras el tratamiento a 1300ºC (oxidación completa), las fases observadas son, 







Figura 7.7. Diagramas de DRX del cermet s1Ti95Ta5 oxidado a temperaturas entre 
800ºC y 1200ºC. a) Muestra molida; b) superficie oxidada. (·) TixTa1-xCyN1-y; (¨) 
TixTa1-xCo; (▼) TixTa1-xCo2 cúbico; () TiO2 rutilo; (*) CoTiO3; () Co cúbico; (§) 
CoTi2O5; (+) Co2TiO4; (^) CoO; () Co3O4. (s.o.) Cermet sin oxidar; (o.c) cermet 
oxidado completamente. 
La oxidación en superficie del cermet s1Ti95Ta5 (figura 7.7b) amplifica el efecto 
mencionado en s1Ti99Ta1 de una mayor reactividad de la fase rutilo, observándose que 
incluso a 800ºC, los titanatos de cobalto en superficie adquieren un peso específico 
importante. Destaca la presencia de la fase Co2TiO4, que aumenta su proporción en 
superficie con la temperatura, probablemente como consecuencia de las reacciones (4-
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6), y se mantiene como fase mayoritaria hasta los 1100ºC. A 1200ºC, se transforma en 
CoTi2O5 al reaccionar con el exceso de rutilo que se genera al progresar la oxidación. 
Al seguir aumentando la cantidad de Ta, la tendencia hacia una mejor resistencia a 
la oxidación se sigue manteniendo. Los diagramas del cermet s1Ti90Ta10 tras ser 
oxidado y molido (figura 7.8a) muestran hasta 1100ºC una ligera mejoría en relación al 
cermet s1Ti95Ta5. Sin embargo, al igual que para s1Ti95Ta5, a 1200ºC, el cermet 
s1Ti90Ta10 sufre una oxidación importante, apareciendo en el diagrama de DRX 
reflexiones bastante intensas de rutilo, distinguiéndose además distintas fases titanatos. 
Otro hecho a destacar es que el diagrama después del largo tratamiento de oxidación a 
1300ºC muestra en el cermet s1Ti90Ta10 la presencia no sólo del titanato CoTi2O5, 
como en los casos anteriores, sino también la fase CoTiO3. Esto sugiere que aunque el 
cermet parece estar completamente oxidado, el retardo observado de la oxidación hace 
que tras 72 h a 1300ºC no se haya alcanzado todavía, como para los otros cermets, la 







Figura 7.8. Diagramas de DRX del cermet s1Ti90Ta10 oxidado a temperaturas 
entre 800ºC y 1200ºC. a) Muestra molida; b) superficie oxidada. (·) TixTa1-xCyN1-y; (¨) 
TixTa1-xCo; (▼) TixTa1-xCo2 cúbico; () TiO2 rutilo; (*) TiCoO3; () Co cúbico; (§) 
CoTi2O5; (+) Co2TiO4; (^) CoO; () Co3O4. (s.o.) Cermet sin oxidar; (o.c) cermet 
oxidado completamente. 
Por su parte, el cermet s1Ti80Ta20 con mayor contenido en Ta mantiene una 
resistencia importante incluso a 1200ºC (figura 7.9a). El diagrama del cermet 
s1Ti80Ta20 molido a esta temperatura muestra cómo la fase carbonitruro sigue siendo 
mayoritaria tras la oxidación y, hasta 1100ºC, los picos de difracción de las fases 
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iniciales cerámica y cementante se presentan prácticamente inalterables, apreciándose 
sólo la formación de una pequeña cantidad de rutilo. La mayor resistencia de este 
cermet se refleja en la figura 7.9a, que evidencia que ni siquiera la oxidación a 1300ºC 
produce la oxidación completa, ya que se observa en el diagrama la presencia aún de 
una pequeña cantidad de fase cerámica sin oxidar. Además, no se observa la existencia 
de CoTi2O5, e incluso se detecta junto con CoTiO3, una cantidad no despreciable del 







Figura 7.9. Diagramas de DRX del cermet s1Ti80Ta20 oxidado a temperaturas entre 
800ºC y 1200ºC. a) Muestra molida; b) superficie oxidada. (•) TixTa1-xCyN1-y; (♦) 
TixTa1-xCo; (▼) TixTa1-xCo2 cúbico; () TiO2 rutilo; (*) TiCoO3; (♥) Co cúbico; (♣) 
CoTi2O5; (+) Co2TiO4. (s.o.) Cermet sin oxidar; (o.c) cermet oxidado completamente. 
Los diagramas de las superficies oxidadas en ambos cermets con mayor contenido 
en Ta, s1Ti90Ta10 (figura 7.8b) y s1Ti80Ta20 (figura 7.9b), muestran diferencias 
significativas si se comparan con los diagramas de los cermets con menor contenido. En 
primer lugar, destacar que aunque ambos cermets han sufrido muy baja oxidación a 
800ºC, como lo demuestran los diagramas molidos y los resultados de ganancia de peso, 
los diagramas de las superficies muestran mayoritariamente la presencia de fases 
oxidadas, lo que confirma la baja penetración de los rayos X, que como se verá más 
adelante en la caracterización por SEM ronda aproximadamente 10 µm. En segundo 
lugar, es también notorio que no se aprecia ningún óxido de cobalto a bajas 
temperaturas de oxidación, observándose sólo titanatos de cobalto cuando comienzan a 
aparecer las fases oxidadas. Estas observaciones vuelven a corroborar que la presencia 
de Ta, aunque ralentiza la oxidación del cermet, favorece en cambio la evolución de las 
fases oxidadas hacia titanatos de cobalto, probablemente acelerando la reacción entre la 




fase rutilo y los óxidos de cobalto. Sin embargo, la baja tendencia a oxidarse del Co 
hasta Co3+ (E0(Co3+/Co) = 1,64eV) y Co2+ (E0(Co2+/Co) = -0,28eV) en relación con Ti y 
Ta, unido a la ausencia completa de cualquier señal de CoO y Co3O4 en los diagramas 
de DRX de las superficies de los cermets s1Ti90Ta10 (figura 7.8b) y s1Ti80Ta20 
(figura 7.9b), podría hacer pensar en un cambio de mecanismo de reacción para la 
formación de los titanatos cuando existe mucho Ta en el cermet. La mayor reactividad 
de la fase rutilo, en presencia de Ta, podría conducir a una reacción directa de este fase 
con Co elemental, formado por la oxidación preferencial de la fase cementante antes 











También es destacable que la fase Co2TiO4 sigue apareciendo como una fase 
mayoritaria en superficie y se mantiene en ella aunque aumente la temperatura de 
oxidación en ambos cermets. Además, es la única fase en la superficie del cermet 
s1Ti80Ta20 a 1300ºC (figura 7.9b). Igualmente, resulta sorprendente que, a pesar del 
exceso de rutilo presente en el sistema tras la oxidación, se siga manteniendo esta fase 
rica en Co en superficie, que puede sugerir su estabilización como consecuencia de la 
presencia de Ta. En este sentido, es interesante comparar los diagramas en superficie 
tras la oxidación a 1300ºC de todos los cermets, donde se observa que a medida que 
aumenta la cantidad de Ta, la presencia de titanatos de cobalto se hace más evidente. 
Así, en el cermet s1Ti100, la fase mayoritaria en superficie es TiO2, en el cermet 
s1Ti95Ta5 ya aparece la fase CoTi2O5 como la principal y a partir de s1Ti90Ta10, no 
se observa la presencia de rutilo en superficie. No es descartable que la formación de 
estas capas de titanato en las superficies de los cermets con mayor contenido en Ta 
juegue un papel protector frente a la oxidación. 
Un hecho particular ocurre en el cermet s1Ti90Ta10, donde se aprecia a una 
temperatura muy alta de 1200ºC, la presencia en superficie de CoO y Co3O4, aunque 
con picos poco intensos, lo que indicaría una escasa proporción. Sin embargo, estos 
óxidos de Co no se detectan a temperaturas más bajas. A dicha temperatura, estas fases 
de óxido de Co ya no aparecen en los demás cermets, debido a que han reaccionado con 
el rutilo para formar los titanatos. Una posible explicación para este fenómeno puede 
estar relacionada con la aparición a 1200ºC de la fase líquida antes mencionada que 


































haya podido influir sobre el proceso de oxidación y la estabilidad de las fases 
involucradas. Como se verá en el próximo apartado, la presencia de estos óxidos se 
confirmó mediante análisis por XEDS-SEM. 
Por otra parte, en ninguno de los diagramas de DRX de los cermets oxidados se ha 
observado la formación de óxidos de Ta, incluso en aquellos cermets con un mayor 
contenido en este elemento. Sin embargo, se han detectado desplazamientos hacia 
ángulos 2θ más bajos en las reflexiones del óxido de Ti de estructura rutilo, que se 
hacen más importantes a medida que aumenta el contenido en Ta. Este efecto se ilustra 
en la figura 7.10, donde se presentan los diagramas de DRX de las muestras molidas de 
los cermets oxidados a 1300ºC en los rangos donde aparecen los máximos de difracción 
de los planos cristalinos (110) y (211) de la fase rutilo. Este desplazamiento observado, 
que equivale a un aumento de los parámetros reticulares, sugiere que el Ta se introduce 
en la estructura de estas fases, dando lugar en realidad a soluciones sólidas del tipo 
TixTa1-xO2. Cabe por tanto preguntarse, si la sustitución de Ti con un estado de 
oxidación habitual de +4, por Ta con estado de oxidación +5 en la estructura de estos 
óxidos, con la consiguiente introducción de defectos puntuales, que tal como se ha 
demostrado para el rutilo se concentran en la subred del Ti (presencia de Ti3+) [368], 
sería la causa de los efectos observados, es decir, la mayor tendencia del rutilo a 







Figura 7.10. Ampliación de los diagramas de DRX correspondientes a los cermets s1 
oxidados a 1300ºC durante 72 h en torno a las reflexiones (110) y (221) de los óxidos 
TiO2 y TaO2. 
 




7.4. Caracterización mediante SEM de los cermets oxidados. 
7.4.1. Espesores de la capa oxidada y aspectos generales. 
Un estudio de la capa de óxido formada en la superficie de los cermets se llevó a 
cabo mediante SEM sobre cortes transversales debidamente pulidos, lo que permitió 
visualizar la evolución y la penetración de la oxidación en función del contenido en Ta 
y de la temperatura empleada. La profundidad de penetración de dicho frente de 
oxidación se determinó midiendo el espesor de la capa afectada para cada cermet y 
temperatura de oxidación (tabla 7.3).  
Tabla 7.3. Espesor de la capa oxidada (µm) para cada cermets s1 a las distintas 
temperaturas de oxidación entre 700ºC y 1200ºC. 
Cermet / T (ºC)   700ºC 800ºC 900ºC 1000ºC 1100ºC 1200ºC 
s1Ti100 63,2 219,6 583,8 1330,6 2900 - 
s1Ti99Ta1 15,6 56,1 174,7 543,3 1212,7 - 
s1Ti95Ta5 - 18,0 44,7 158,1 470 998,7 
s1Ti90Ta10 - 11,4 24,4 101,5 301,8 749,5 
s1Ti80Ta20 - 6,2 13,1 41,2 86,6 261,3 
 
Puede extraerse claramente de esta tabla cómo el espesor de la capa oxidada 
disminuye considerablemente y de manera continua con el aumento del contenido en Ta 
del cermet, acorde a la disminución de la oxidación observada mediante el análisis 
termogravimétrico (figura 7.3a). Para ilustrar este hecho, en la figura 7.11 se presentan 
las micrografías correspondientes a los distintos cermets s1 oxidados a una misma 
temperatura de 900ºC. Nótese la necesidad de tomar las micrografías SEM con mayores 
aumentos a medida que aumenta la cantidad de Ta en el cermet, clara indicación de la 
disminución brusca del espesor de la capa oxidada cuando se aumenta el porcentaje en 
este elemento. 
Por otra parte, en la figura 7.12 se muestra, tomando como ejemplo el cermet 
s1Ti95Ta5 oxidado entre 800ºC y 1200ºC, la evolución de la oxidación con la 
temperatura, de nuevo en concordancia con el estudio termogravimétrico de la figura 
7.3b. Se observa también (se expone como ejemplo la figura 7.12e) que la oxidación ha 
penetrado en los cermets de manera equivalente por cada una de las caras expuestas, 
indicando que los ensayos de oxidación se realizaron convenientemente. 




En todos los casos la capa de óxido presenta una buena adherencia, no 
observándose ningún fenómeno de desconche (spalling). Las muestras tras la oxidación 
mantienen la forma original y sólo se observa un ligero aumento de volumen en 

















Figura 7.11. Espesores de la capa de óxido formada en los cermets oxidados a 900ºC: 
a) s1Ti100; b) s1Ti99Ta1; c) s1Ti95Ta5; d) s1Ti90Ta10; e) s1Ti80Ta20. 
Las micrografías de los cermets s1Ti100-s1Ti80Ta20 oxidados a 900ºC (figura 
7.11) también revelan que aparte de reducirse el espesor de la capa de óxido con el 











contenido en Ta, también lo hace la porosidad existente, observándose capas mejor 

















Figura 7.12. Espesores de la capa de óxido formada en el cermet s1Ti95Ta5 oxidado a 
temperaturas de: a) 800ºC; b) 900ºC; c) 1000ºC; d) 1100ºC y e) 1200ºC. 
Por otra parte, se observa en aquellos cermets que soportan una mayor oxidación 
(s1Ti100 (figura 7.11a) y s1Ti99Ta1 (figura 7.11b)), que bajo la capa de óxido con 
aspecto sinterizado (aunque presenta cierta porosidad que se acumula formando 
oquedades), existe una región con un mayor grado de porosidad que puede definirse 
como degradada y que es característica de muestras que sufren fenómenos de oxidación 
18,0 µm 44,7 µm 




















































interna. Los huecos y porosidad observados en esta zona degradada son el resultado de 
la oxidación preferencial mencionada con anterioridad y de la formación de especies 
volátiles debido a la oxidación de las partículas de carbonitruro. También se observa 
que esta porosidad tiende a colapsar y concentrarse especialmente en la interfase con la 
capa de óxido densa. Es importante destacar que los datos de espesores afectados por la 
oxidación que aparecen en la tabla 7.3 abarcan tanto la capa de óxido compacto como la 
región degradada. 
En el cermet s1Ti100 (figura 7.11a), la extensión de esta zona de degradación 
interna es tan significativa como la capa de óxido en superficie. Esto sugiere que aunque 
la formación de dicha capa ralentiza la oxidación del cermet (cinética parabólica), no 
produce una eficaz protección frente a la difusión de especies reactivas (O2) hacia el 
interior del espécimen provocando la oxidación interna. En el cermet s1Ti99Ta1 (figura 
7.11b), esta región degradada se reduce significativamente, y con la adición de más Ta, 
no sólo se produce una mejora notable en términos de una menor extensión de esta 
región, sino que también presenta un contenido menor de porosidad. En la muestra 







Figura 7.13. Espesor de la zona oxidada en los ensayos de oxidación para cada cermet 
s1 en función a) del contenido en Ta para cada temperatura y b) de la temperatura 
para cada cermet. 
Por último, las representaciones del espesor de la zona oxidada en función del 
porcentaje en peso de Ta de cada cermet para las diferentes temperaturas de oxidación 
(figura 7.13) y en función de la temperatura de oxidación para cada cermet (figura 
7.13b) muestran la misma tendencia que la representación de la ganancia de peso a las 
48 h de oxidación (figura 7.3). Esto pone de manifiesto que la determinación del 




espesor de la zona global oxidada en cada cermet se ha realizado de manera correcta. 
También volver a insistir que la oxidación ocurre de manera uniforme en toda la 
superficie del cermet ensayado, puesto que este espesor es igual en cada una de las caras 
de la muestra con forma de paralelepípedo. 
7.4.2. Distribución y composición de fases. 
Con objeto de estudiar la distribución y composición de las distintas fases en la 
capa de óxido y en la región degradada, así como su evolución con la temperatura y el 
contenido en Ta, se realizaron análisis puntuales y mapas composicionales por XEDS-
SEM. Los distintos análisis puntuales obtenidos se han asignado a aquellas fases que 
más se aproximan a su composición, aunque hay que tener en cuenta la posible 
interferencia entre las fases adyacentes y que los estudios son semicuantitativos. 
 s1Ti100. 
 Zona superficial. 
En la figura 7.14, es posible apreciar para el cermet s1Ti100 oxidado a 700ºC y 
800ºC la presencia de una primera capa superficial de espesor en torno a 5 µm y 10 µm, 
respectivamente, bastante uniforme, que presenta un contraste claro y que corresponde a 
óxidos de cobalto (zonas 1-4 en figura 7.14), tal como se ha podido demostrar mediante 
XEDS-SEM (tabla 7.4) y en concordancia con los resultados de DRX (figuras 7.4b). 
Una segunda capa más gruesa también homogénea y con un contraste más oscuro se 
observa por debajo de la primera capa ya comentada y corresponde a la fase TiO2 
(zonas 5-6). El hecho de que esta fase no se observara en los diagramas de DRX de la 
superficie indica que los rayos X no penetran más allá de la capa superficial de 
CoO/Co3O4 de 5-10 µm (figura 7.4b).  
En el cermet s1Ti100 oxidado a 900ºC se aprecia, además de las fases de CoO 
(zona 7) y TiO2 (zonas 8), la existencia en la interfase entre ambas y que penetra hacia 
el interior de la capa de rutilo de una nueva fase con un contraste intermedio, que el 
análisis XEDS-SEM revela como un titanato de cobalto, concretamente CoTiO3 (zona 
9). Esta fase, formada tras la reacción de los óxidos de cobalto y de titanio, se observa 
con más claridad en el cermet s1Ti100 oxidado a 1000ºC (zona 10), embebida en la 
capa de rutilo (zona 11). A 1100ºC, también se detectan ambas fases, CoTiO3 (zona 12) 
y TiO2 (zona 13). A partir de 1000ºC, no se aprecian los óxidos de cobalto (figura 7.14d 
  
y 7.14e) en superficie, como consecuencia de la reacción completa con el rutilo, lo cual 





cobalto, de ahí que sea el rutilo la fase que se observ
diagramas de DRX de las superficies a es



















. Micrografías SEM de la zona superficial del cermet 
temperaturas de: a) 700ºC; b) 800ºC; c) 900ºC; d) 1000ºC; e) 1100ºC.
Los titanatos formados no se localizan en la superficie como los óxidos de 




porción, aunque sean fácilmente observables por SEM, sólo 
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TiO2 ha progresado de manera ostensible a altas temperaturas. También indicar que, 
aunque en el diagrama de DRX en superficie del cermet s1Ti100 oxidado a 1000ºC 
(figura 7.5b), se aprecian reflexiones correspondientes a Co2TiO4, esta fase no se ha 
podido detectar en los análisis XEDS. Por último, destacar que después de esta zona 
superficial donde aparecen las fases titanato y rutilo, existe una zona más interna 
compacta formada sólo por TiO2. 
Tabla 7.4. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases 
encontradas en la zona superficial del cermet s1Ti100 oxidado entre 700ºC y 1100ºC. 
Zona T. oxidación (ºC) % atómico Fase Ti Co O 
1 
700 
- 51,8 48,2 CoO 
2 - 42,7 57,3 Co3O4 
5 37,1 - 62,9 TiO2 
3 
800 
- 49,4 50,6 CoO 
4 - 42,2 57,8 Co3O4 
6 34,6 - 65,4 TiO2 
7 
900 
- 49,8 50,2 CoO 
8 34,2 - 65,8 TiO2 
9 19,0 25,3 55,7 CoTiO3 
10 1000 18,2 22,6 59,2 CoTiO3 11 36,2 - 63,8 TiO2 
12 1100 20,1 21,3 58,6 CoTiO3 13 32,6 - 67,4 TiO2 
 
 Zona de degradación interna. 
Bajo la capa compacta de rutilo, y en la región de degradación interna (no oxidada 
completamente), se detecta la existencia de α-Co (zonas 14-17 en la figura 7.15 y tabla 
7.5), en pequeños paquetes aislados embebidos en la fase rutilo (zonas 18-21 en figura 
7.15 y tabla 7.5), confirmando la asignación realizada en los diagramas de DRX. La 
presencia de este α-Co confirma que ha tenido lugar la oxidación preferencial del Ti del 
compuesto intermetálico existente en la fase cementante. Ésta fase es detectada por 
SEM a partir de 800ºC (no apreciándose a 700ºC) y hasta 1100ºC, donde su proporción 
es menor debido a una oxidación más avanzada. 
El hecho de que este Co quede “atrapado” en una zona más interna y que no se 
observe la presencia de fases conteniendo cobalto en la capa compacta de rutilo 
inmediatamente superior a esta zona, hace pensar que este Co no ha podido migrar hacia 
la superficie, probablemente porque la capa de rutilo ya ha densificado adecuadamente 




impidiendo su movilidad. Como no se permite la renovación de la capa externa de 
CoO/Co3O4, ésta va desapareciendo a medida que reacciona con rutilo para formar 
CoTiO3 (figura 7.14c-e). Sin embargo, también ha podido observarse este titanato de 
cobalto CoTiO3 en esta zona de degradación interna, como se muestra en el cermet 
oxidado a 900ºC (zona 22 de la figura 7.16 y tabla 7.5) Ante la no existencia de óxidos 
de cobalto en esta zona, no es descartable que este orto-titanato se haya formado por 












Figura 7.15. Micrografías SEM de la zona de degradación interna donde se observa la 
presencia de Co en el cermet s1Ti100 oxidado a temperaturas de: a) 800ºC; b) 900ºC; 
c) 1000ºC; d) 1100ºC. 
Antes de alcanzarse la región sin oxidar, con fases de composiciones próximas al 
cermet original (zonas 23 y 24 en figura 7.16 en el cermet oxidado a 900ºC), se aprecia 
una zona con un contraste gris claro, y que se ha identificado como el frente de avance 
de la oxidación. Los análisis por XEDS-SEM realizados aquí indican la existencia de 
composiciones próximas a las fases cementante y cerámica, pero en donde aparece la 
presencia de una cierta cantidad de oxígeno, lo que sugiere un estadio inicial en la 




















Figura 7.16. Zonas de degradación interna del cermet s1Ti100 oxidado a 900ºC donde 
se observa: a) la presencia de TiO2 y CoTiO3 y b) el frente de oxidación limítrofe con la 
zona no oxidada. 
Tabla 7.5. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases en la 
zona de oxidación interna del cermet s1Ti100 oxidado entre 700ºC y 1100ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) % atómico Fase Ti Co O 
14 800 7,2 90,1 2,7 α-Co 18 33,2 - 66,8 TiO2 
15 
900 
7,3 89,1 3,6 α-Co 
19 35,7 - 64,3 TiO2 
22 23,5 20,6 55,9 CoTiO3 
23 100 - - TiCyN1-y 
24 43,6 56,4 - TiCo 
25 92,5 - 7,5 Ti(CNO) 
26 55,4 31,8 12,8 Ti-Co-O 
16 1000 5,3 89,6 5,1 α-Co 20 33,3 - 66,7 TiO2 
17 1100 4,3 90,1 5,6 α-Co 21 31,1 - 68,9 TiO2 
 
Con objeto de corroborar y hacer más visual la distribución de fases mencionada, 
se presentan en la figura 7.17 mapas composicionales realizados por XEDS-SEM en 
distintas zonas del cermet s1Ti100 oxidado a 900ºC. En la zona de oxidación superficial 
(figura 7.17a) se observan los óxidos de cobalto (CoO/Co3O4), el rutilo (TiO2) y el 
meta-titanato de cobalto (CoTiO3). Una zona más interna (figura 7.17b) muestra al 
CoTiO3 embebido en el rutilo compacto y formado presumiblemente por reacción entre 
α-Co, TiO2 y el oxígeno difundido desde la superficie de acuerdo con la reacción (10). 
Finalmente, los mapas de composición de la zona previa al cermet sin oxidar (figura 











revela una zona por encima de éste en la que se observa la presencia de TiO2 y α-Co y 
una zona inferior en la que se distinguen claramente la fase cerámica TiCyN1-y y la fase 


















Figura 7.17. Mapas composicionales mediante XEDS-SEM del cermet s1Ti100 oxidado 
a 900ºC: a) zona oxidada superficial; b) zona oxidada interna; c) frente de oxidación. 
Elementos: O = verde-, Co = azul; Ti = rojo. 
 s1Ti99Ta1. 
 Zona superficial. 
Las medidas realizadas confirman la formación del titanato mayoritario CoTiO3 
incluso a baja temperatura, 700ºC-800ºC, (zonas 27-28 de la figura 7.18 y tabla 7.6), lo 
que corrobora la mayor tendencia a formar titanatos en presencia de Ta. La espinela 
a) b) c) 




verde Co2TiO4 observada por DRX (figura 7.6b) no pudo detectarse a estas 
temperaturas en la zona donde se obtuvieron las micrografías SEM. Sin embargo, los 
análisis XEDS-SEM sí muestran la presencia de los titanatos Co2TiO4 y CoTi2O5 a más 
altas temperaturas, 1100ºC (zonas 29-30). Por último, los óxidos de cobalto CoO y 
Co3O4 se detectan a temperaturas de oxidación entre 700ºC y 1000ºC (zonas 36-39), 
siendo CoO mayoritario en los cermets oxidados a 900ºC y 1000ºC, acorde a lo 
















Figura 7.18. Micrografías SEM de la zona superficial del cermet s1Ti99Ta1 oxidado a 




















Tabla7.6. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases en la 
zona superficial del cermet s1Ti99Ta1 oxidado entre 700ºC y 1100ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) % atómico Fase Ti Ta Co O 
27 
700 
24,9 0,3 17,3 57,5 CoTiO3 
31 36,9 0,9 - 62,2 TixTa1-xO2 
36 - - 50,8 49,2 CoO 
28 
800 
23,9 0,2 16,4 59,5 CoTiO3 
32 33,0 0,4 - 66,6 TixTa1-xO2 
37 - - 45,0 55,0 Co3O4 
33 900 34,5 0,5 - 65,0 TixTa1-xO2 38 - - 49,0 51,0 CoO 
34 1000 36,2 0,6 - 63,2 TixTa1-xO2 39 - - 49,4 50,6 CoO 
29 
1100 
15,0 0,1 28,1 56,8 Co2TiO4 
30 28,2 0,6 11,6 59,6 CoTi2O5 
35 34,7 0,6 - 64,7 TixTa1-xO2 
 
 Zona de degradación interna. 
Como puede observarse en la figura 7.18, la zona de degradación interna del 
cermet s1Ti99Ta1 oxidado a 700ºC es prácticamente inexistente como consecuencia de 
la escasa oxidación. A esta temperatura no se observa la presencia de α-Co y las fases 
no oxidadas carbonitruro e intermetálica se detectan muy cerca de la superficie (zonas 
40-41 de la figura 7.18 y tabla 7.7). Un caso muy similar ocurre en el cermet oxidado a 
800ºC. En este caso, la oxidación aún es escasa, pero sí puede observarse α-Co (zona 42 
de la figura 7.19 y tabla 7.7) justo en la zona superior del frente de oxidación, en donde 
se detectan fases formadas por Ti-Ta-Co-O (zona 43). Bajo esta zona, se encuentran las 
fases cerámica y cementante del cermet sin oxidar. 
Para los cermet oxidados a más alta temperatura, entre 900ºC y 1100ºC (figura 
7.19), se observa más claramente la presencia de la fase α-Co (zonas 44 y 48) cerca del 
frente de oxidación, donde de nuevo se observan fases de oxidación incipiente 
conteniendo Ti-Ta-Co-O (zonas 45, 47 y 49), tanto de la fase cementante como 
cerámica. A partir de 1000ºC se encuentra también α-Co en una zona compacta algo 
más alejada del frente de oxidación (zona 46 en figura 7.19c), en donde la sinterización 
de rutilo ha tenido lugar de tal forma que impide la migración del α-Co hacia zonas más 
externas. Las composiciones encontradas se encuentran expuestas en la tabla 7.7. 















Figura 7.19. Micrografías SEM de la zona de oxidación interna del cermet s1Ti99Ta1 
oxidado a temperaturas: a) 800ºC; b) 900ºC; c) 1000ºC; d) 1100ºC. R = rutilo. 
Tabla 7.7. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases de la 
zona de oxidación interna del cermet s1Ti99Ta1 oxidado entre 700ºC y 1100ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) % atómico Fase Ti Ta Co O 
40 700 99,0 1,0 - - TixTa1-xCyN1-y 41 41,7 1,9 56,4 - TixTa1-xCo 
42 800 10,5 0,8 88,7 - α-Co 43 65,6 0,7 17,7 16,0 Ti-Ta-Co-O 
44 900 3,7 0,8 95,5 - α-Co 45 59,2 0,7 26,9 13,2 Ti-Ta-Co-O 
46 1000 2,6 0,9 96,5 - α-Co 47 80,9 1,7 5,4 12,0 Ti-Ta-Co-O 
48 1100 5,3 0,8 93,9 - α-Co 49 81,8 1,8 3,3 13,1 Ti-Ta-Co-O 
 
En la figura 7.20 se presentan mapas composicionales realizados en el cermet 
s1Ti99Ta1 oxidado a 900ºC con objeto de visualizar de nuevo la distribución de las 
fases encontradas. Puede apreciarse claramente como la región de oxidación superficial 
posee una primera zona donde sólo coexisten Co y O, sin Ti ni Ta, correspondiente a los 
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óxidos de cobalto. Se observan también zonas irregulares donde coexisten los 4 
elementos y que se asocian a los titanatos. En la zona del frente de oxidación (figura 
7.20b), el mapa de oxígeno define claramente las regiones que están siendo oxidadas, 
donde están presentes las fases TiO2 y α-Co, y las no oxidadas. Si se observa con 
detenimiento la zona del frente, parece que la oxidación avanza a través de la fase 


















Figura 7.20. Mapas composicionales mediante XEDS-SEM llevados a cabo en el 
cermet s1Ti99Ta1 oxidado a 900ºC: a) zona oxidada superficial; b) zona frente de 









 Zona superficial. 
La mayor tendencia a formar titanatos en el cermet s1Ti95Ta5 queda reflejada 
por los análisis XEDS-SEM que detectan en superficie tanto CoTiO3 (zonas 50-51 en 
figura 7.21 y tabla 7.8) como Co2TiO4 (zona 52) a 800ºC y 900ºC, en consonancia con 
lo apreciado en los DRX de las superficies oxidadas (figura 7.7b). Sin embargo, no se 
observa la presencia de óxidos de cobalto, que sí aparecían en los diagramas de DRX. 
Esto puede deberse a que se encuentran en baja proporción, ya que han reaccionado 
para formar los titanatos, y muy en superficie, en zonas difíciles de observar a partir de 
cortes transversales.  
Se detecta también α-Co (zonas 53-54), como consecuencia de la oxidación 
preferente del Ti y Ta existente en la fase cementante, por debajo de la pequeña capa 
compacta de TixTa1-xO2 (zonas 55-56). Este óxido presenta una proporción de Ta 
apreciable (superior al 2 %at.), que corrobora la existencia de Ta en la estructura rutilo 
y, por tanto, la formación de soluciones sólidas. El porcentaje de Ta encontrado en los 
titanatos es sin embargo muy baja (inferior al 0,6%at), lo que sugiere que no se forman 
soluciones sólidas para estos óxidos mixtos de Ti y Co. 
A mayor temperatura, 1000ºC y 1100ºC (figuras 7.21c y 7.21d), se aprecia una 
capa superficial de 5-10 µm de espesor correspondiente a Co2TiO4 (zonas 60-61), no 
detectándose ni CoTiO3 ni óxidos de cobalto. Se confirma, por tanto, que al aumentar la 
cantidad de Ta se favorece la formación de los titanatos, que se localizan y mantienen 
en superficie incluso a altas temperaturas. Esto contrasta con lo observado en los 
cermets anteriores, en donde la capa superficial de óxidos de cobalto desaparece al 
reaccionar con rutilo, migrando los titanatos formados hacia el interior (o el rutilo hacia 
el exterior), rompiéndose la integridad de esta capa rica en cobalto y apareciendo el 
rutilo como fase expuesta en superficie (figuras 7.14d, 7.14e y 7.18e). 
Por otra parte, a partir de 1100ºC, cuando la oxidación ya es bastante importante, 
se pueden distinguir en el óxido mixto de Ti y Ta de estructura rutilo (TixTa1-xO2), un 
cierto gradiente en la relación Ti/Ta (zonas 62-63), observándose una tendencia de 
zonas externas más pobres en Ta que las internas. 
 




















Figura 7.21. Micrografías SEM de la zona de oxidación superficial del cermet 
s1Ti95Ta5 oxidado a temperaturas: a) 800ºC; b) 900ºC; c) 1000ºC; d) 1100ºC; e) 
1200ºC. 
Por último, un hecho destacable en la zona de oxidación superficial del cermet 
s1Ti95Ta5 oxidado a 1200ºC es la observación del titanato con un mayor contenido en 
Ti, CoTi2O5 (zona 64), no detentándose por XEDS-SEM los restantes titanatos. La 
presencia de este titanato refleja un estado más avanzado del proceso de oxidación en un 
sistema que es muy rico en rutilo, de forma de que los titanatos Co2TiO4 y CoTiO3 
puedan reaccionar con la fase rutilo en exceso a esta alta temperatura para generar 























de estructura rutilo, con distinta proporción Ti/Ta, siendo la zona más externa más rica 
en Ti (zonas 65-66). 
Tabla 7.8. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases 
encontradas en el cermet s1Ti95Ta5 oxidado entre 800ºC y 1200ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) 
% atómico Fase Ti Ta Co O 
50 
800 
20,9 0,4 13,7 65,0 CoTiO3 
53 12,7 1,2 86,1 - α-Co 
55 32,8 1,9 - 65,3 TixTa1-xO2 
57 95,6 4,4 - - TixTa1-xCyN1-y 
58 34,9 2,6 62,5 - TixTa1-xCo2 
59 50,5 1,2 48,3 - TixTa1-xCo 
51 
900 
24,9 0,3 18,8 56,0 CoTiO3 
52 15,0 0,5 28,1 56,4 Co2TiO4 
54 4,3 0,7 95,0 - α-Co 
56 41,6 2,0 - 56,4 TixTa1-xO2 
60 1000 15,8 0,5 33,6 50,1 Co2TiO4 
61 
1100 
15,0 0,6 34,8 49,6 Co2TiO4 
62 38,4 0,5 - 61,1 TixTa1-xO2 (a) 
63 35,7 2,7 - 61,6 TixTa1-xO2 (b) 
64 
1200 
21,8 0,4 11,8 66,0 CoTiO5 
65 33,5 0,8 - 65,7 TixTa1-xO2 (a) 
66 30,9 2,3 - 64,8 TixTa1-xO2 (b) 
67 2,8 0,8 96,4 - α-Co 
68 24,8 2,2 40,5 32,5 Ti-Ta-Co-O 
 
 Zona de degradación interna. 
Para este cermet s1Ti95Ta5 oxidado a menor temperatura, 800ºC y 900ºC, la 
composición de esta región ya se ha expuesto en el apartado anterior (figura 7.21 y tabla 
7.8), ya que a ambas temperaturas estas zonas ocupan un espesor mínimo del cermet 
cercano a la superficie. Para los cermets oxidados a mayor temperatura, entre 1000ºC y 
1200ºC, no se observan fases distintas a las expuestas hasta el momento. En la tabla 7.8 
se presentan como ejemplo las composiciones de las zonas 67 y 68 en el cermet oxidado 
a 1200ºC (figura 7.22), que corresponden a α-Co y a la región que se puede definir 
como el frente de oxidación, respectivamente. La composición de esta última zona es 
bastante rica en Co, por lo que debe corresponder presumiblimente a una fase 
cementante en un estado incompleto de oxidación. 
En la figura 7.23 se presentan los mapas composicionales de la zona de 
degradación interna del cermet oxidado a 1200ºC caracterizada por la existencia de α-




Co y TixTa1-xO2, donde se pone de manifiesto de una manera bastante visual la 
oxidación prefer encial del Ti y Ta de la fase cementante constituida originalmente por 






Figura 7.22. Micrografía SEM de la zona de oxidación interna del cermet s1Ti95Ta5 









Figura 7.23. Mapas composicionales por XEDS-SEM de la zona de degradación 
interna del cermet s1Ti95Ta1 oxidado a 1200ºC. Elementos: O = verde; Co = azul;    
Ti = rojo; Ta = naranja. 
 s1Ti90Ta10. 
Las fases detectadas mediante XEDS-SEM en el cermet s1Ti90Ta10 a 
temperaturas de 800ºC, 900ºC, 1000ºC y 1100ºC, son las mismas en todos los casos 
(figura 7.24 y tabla 7.9). Es posible detectar de manera mayoritaria el titanato Co2TiO4 
67 
68 




en la capa más superficial de la zona oxidada (zonas 69-72 en la figura 7.24 y tabla 7.9). 
Del mismo modo que, como ya se vislumbraba en el cermet s1Ti95Ta5, se observa que 
el óxido mixto de Ti y Ta presenta un gradiente en composición que es más evidente en 
este caso por el mayor contenido en Ta. La fase rutilo más cercana a la superficie 
presenta una composición más rica en Ti que la que se encuentra más al interior (zonas 
73-80). Estas diferencias pueden deberse a una diferencia en movilidad entre Ti y Ta, de 
forma que el Ti tiende a migrar más rápidamente hacia la superficie. 
También resulta destacable que los titanatos presentan un contenido prácticamente 
nulo en Ta (menor al 1%at.), corroborando el hecho de que no se formen soluciones 
sólidas en este tipo de óxidos (tabla 7.9). Esto debe estar relacionado con la ausencia de 
tantalatos de cobalto (CoTa2O6 y Co4Ta2O9, según base de datos PFD del ICDD) con 












Figura 7.24. Micrografías SEM de la zona afectada por la oxidación en el cermet 
s1Ti90Ta10 a temperaturas de: a) 800ºC; b) 900ºC; c) 1000ºC; d) 1100ºC. 
En la parte más interna puede detectarse α-Co (zona 81-83), aunque en muy 
escasa proporción debido a la poca oxidación. Por último, la composición en puntos del 























Ti, Ta, Co y O, que en este caso parece corresponder con una partícula de carbonitruro 
que no ha sido oxidada completamente (zonas 84-85). Por último, fuera del frente y en 
la zona no oxidada se corrobora la composición de las fases cerámica y cementante 
originales (zonas 86-87). 
Tabla 7.9. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases 
encontradas en el cermet s1Ti90Ta10 oxidado entre 800ºC y 1200ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) 
% atómico Fase Ti Ta Co O 
69 
800 
15,0 0,7 27,5 56,7 Co2TiO4 
73 28,9 1,1 - 70,0 TixTa1-xO2 (a) 
74 25,2 5,1 - 69,7 TixTa1-xO2 (b) 
86 91,4 8,6 - - TixTa1-xCyN1-y 
87 30,5 2,2 67,3 - TixTa1-xCo2 
70 
900 
16,9 0,9 27,8 54,4 Co2TiO4 
75 30,6 1,5 - 67,9 TixTa1-xO2 (a) 
76 30,4 5,7 - 63,9 TixTa1-xO2 (b) 
81 4,4 3,6 92,0 - α-Co 
84 52,4 11,8 3,6 32,2 Ti-Ta-Co-O 
71 
1000 
17,1 0,7 28,2 54,0 Co2TiO4 
77 36,9 1,2 - 61,9 TixTa1-xO2 (a) 
78 32,0 4,5 - 63,5 TixTa1-xO2 (b) 
82 4,1 1,0 94,9 - α-Co 
85 51,8 11,5 4,1 32,6 Ti-Ta-Co-O 
72 
1100 
14,5 0,3 27,0 58,2 Co2TiO4 
79 36,5 1,9 - 61,6 TixTa1-xO2 (a) 
80 28,8 7,0 - 64,2 TixTa1-xO2 (b) 
83 2,6 1,2 96,2 - α-Co 
88 
1200 
- - 51,2 48,8 CoO 
89 16,9 0,4 31,6 51,1 Co2TiO4 
90 23,4 0,8 24,4 51,4 CoTiO3 
91 31,5 1,6 - 66,9 TixTa1-xO2 (a) 
92 20,8 6,8 - 73,2 TixTa1-xO2 (b) 
93 3,9 1,4 94,7 - α-Co 
94 25,2 0,6 13,7 60,5 CoTi2O5 
95 73,1 7,7 - 19,2 Ti-Ta-Co-O 
 
Para el cermet oxidado a mayor temperatura, 1200ºC, la oxidación avanza 
considerablemente, tal como lo demuestra el diagrama de DRX de la figura 7.9. 
Mediante XEDS-SEM (figura 7.25a y tabla 7.9) se detecta en la zona de oxidación 
superficial cada una de las fases (zonas 88-92) que aparecen en el diagrama de DRX 
realizado en superficie. En esta determinación de fases aparece como particularidad la 
presencia de CoO (zona 88), ya que en este cermet esta fase no se observa a más baja 




temperatura. Además a 1200ºC debería haber reaccionado de manera completa con la 












Figura 7.25. Micrografías SEM del cermet s1Ti90Ta10 oxidado a 1200ºC: a) zona 
superficial; b) zona intermedia; c) zona inferior; d) frente de oxidación. 
El estudio detallado mediante SEM y XEDS-SEM de una de las caras oxidadas 
(figura 7.26) muestra la presencia de CoO en la zona central, con una morfología 
globular que podría ser indicativo de la formación de una fase líquida transitoria. Los 
titanatos Co2TiO4 y CoTiO3 también se detectan en superficie. Es posible que la 
formación de esta fase líquida obstaculizase la reacción entre este CoO remanente en 
superficie y el rutilo para dar lugar a los titanatos. 
A 1200ºC, se detecta en la zona de degradación interna del cermet la fase α-Co 
(zona 93) y el titanato más rico en Ti, CoTi2O5 (zona 94). La ausencia del habitual 
titanato CoTiO3 y la alta temperatura de oxidación hacen pensar que éste se ha formado 
según las reacciones (7) y (9). Por último, en el frente de oxidación, puede detectarse de 
nuevo por XEDS-SEM la oxidación incipiente de la fase carbonitruro (zona 95). 
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Figura 7.26. Micrografías SEM de la superficie del cermet s1Ti90Ta10 oxidado a 
1200ºC donde se detecta la presencia de Co2TiO4, CoO y CoTiO3. 
 s1Ti80Ta20. 
En el cermet s1Ti80Ta20 con un mayor contenido en Ta, es posible detectar en la 
zona más superficial y a temperaturas de oxidación entre 800ºC y 1200ºC, las mismas 
fases observadas que en los diagramas de DRX (figura 7.9). Nuevamente, es importante 
resaltar la existencia de una capa superficial de titanatos (zonas 96-99 en la figura 7.27 y 
en la tabla 7.10) que se mantiene inalterada incluso a la más alta temperatura. Estos 
titanatos no se han observado mediante XEDS-SEM a 800ºC, a pesar de que aparecen 
en los diagramas de DRX superficiales (figura 7.9b). La pequeña oxidación que 
experimenta el cermet s1Ti80Ta20 a esta temperatura hace que estas fases se 
encuentren muy superficialmente y en escasa proporción. Es tal la resistencia a la 
oxidación a esta temperatura que la capa de oxidación total determinada de 6,2 µm 
permite observar las reflexiones de las fases cerámica y cementante sin oxidar en los 
diagramas de DRX (figura 7.9b). No se ha observado a ninguna temperatura la 










como se ha indicado anteriormente, a partir de las reacciones (10) y (11), sin necesidad 

















Figura 7.27. Micrografías SEM del cermet s1Ti80Ta20 oxidado a temperaturas: a) 
800ºC; b) 900ºC; c) 1000ºC; d) 1100ºC; e) 1200ºC. 
Un hecho importante a comentar de nuevo es el gradiente en composición 
detectado en el óxido mixto TixTa1-xO2 con estructura rutilo. Aquél con mayor 
contenido en Ta se encuentra en la zona de oxidación más interna. La relación Ta/Ti en 
éstos últimos (zonas 101, 103 y 107), mucho mayor que la nominal 80/20, indica un 
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movilidad del Ti hacia zonas externas y su oxidación preferente para la formación de los 
titanatos correspondientes. 
Tabla 7.10. Composiciones atómicas determinadas por XEDS-SEM de las fases 
encontradas en el cermet s1Ti80Ta20 oxidado entre 800ºC y 1200ºC. 
Zona T.oxidación (ºC) 
% atómico Fase Ti Ta Co O 
100 
900 
34,0 3,5 - 62,5 TixTa1-xO2 (a) 
101 20,6 8,4 - 71,0 TixTa1-xO2 (b) 
104 11 19,7 60,9 8,4 Ti-Ta-Co-O 
105 23,6 13,1 63,3 - TixTa1-xCo2 
106 83,3 16,7 - - TixTa1-xCyN1-y 
102 1000 35,7 1,0 - 63,3 TixTa1-xO2 (a) 103 24,5 8,0 - 67,5 TixTa1-xO2 (b) 
96 1100 18,2 0,4 40,1 41,3 CoTiO3 97 21,1 0,3 19,9 58,7 Co2TiO4 
98 
1200 
20,4 0,5 21,8 57,3 CoTiO3 
99 13,7 0,4 28,2 57,6 Co2TiO4 








Figura 7.28. Formación de zona porosa por oxidación preferente de fase cementante en 
el cermet s1Ti80Ta20 oxidado a: a) 900ºC y b) 1200ºC. 
Por otra parte, la zona de degradación interna en este cermet es realmente mínima, 
estando el frente de oxidación muy cerca de la superficie. Una micrografía de dicho 
frente se presenta en la figura 7.28a para el cermet oxidado a 900ºC. Se observa la 
formación de una zona porosa como consecuencia de la oxidación incipiente de la fase 
cementante intermetálica. La composición de esta zona (zona 104 en la tabla 7.10), 
muestra una composición empobrecida en Ti, si se compara con la de la fase cementante 




107 a) b) 




cantidad de oxígeno, lo cual pone de manifiesto una fase intermetálica que está en un 
estadio de oxidación incompleto. Estos resultados sugieren además que es el Ti la 
especie de la fase cementante que se oxida en primer lugar. El frente de oxidación en el 
cermet oxidado a 1200ºC (figura 7.28b) muestra unas características similares, lo que 
parece confirmar que la oxidación del cermet comienza en la fase cementante y, 
posteriormente, continúa atacando y oxidando la fase cerámica. La escasa proporción de 
fase α-Co detectada en los cermets debido a la reducida oxidación y su pequeño 
tamaño, tal como se observa en el cuadrado de la figura 7.27b, imposibilita su 
cuantificación mediante XEDS-SEM, salvo a 1200ºC (zona 107 figura 7.28b), ya que a 
esta temperatura la oxidación es más importante (figura 7.27e). 
 
7.5. Comparación de la resistencia a la oxidación de los cermets desarrollados en 1 
y 2 etapas de molienda y con adición de grafito. 
Los apartados anteriores han dejado claro la mejora sustancial de la resistencia a 
la oxidación que experimentan los cermets desarrollados en una etapa de molienda al 
añadir Ta en su composición. Sin embargo, es lógico preguntarse si los cermets 
desarrollados mediante dos etapas de molienda o introduciendo grafito como aditivo 
presentan también la misma resistencia gracias a la presencia de este elemento. Para 
contestar a esta pregunta, se decidió realizar un estudio termogravimétrico comparativo 
del comportamiento frente a la oxidación de distintos cermets con una misma 
composición nominal (Ti95Ta5), pero preparados por las distintas metodologías 
empleadas en la presente tesis doctoral. 
La representación gráfica de la ganancia de peso por unidad de superficie frente al 
tiempo como consecuencia de la oxidación sufrida a 1000ºC por los distintos cermets se 
presenta en la figura 7.29. Las curvas termogravimétricas y los valores de ganancia de 
peso total por unidad de superficie tras las 48 h de ensayo (tabla 7.11) son muy 
similares en todos los casos, confirmando que el cambio de metodología de preparación, 
incluyendo la adición de grafito que induce un cambio en la naturaleza de la fase 
cementante, no modifica el comportamiento frente a la oxidación, que viene únicamente 
determinado por la presencia de Ta en el cermet.  
 


















































Figura 7.29. Ganancia de peso por unidad de superficie en función del tiempo de los 
distintos cermets oxidados a 1000ºC. 
Tabla 7.11. Ganancia de peso total de los cermets oxidados a 1000ºC durante 48 h. 








• La sustitución de Ti por Ta en los cermets basados en carbonitruro de titanio produce 
una extraordinaria mejora de la resistencia a la oxidación. La mejoría se observa en 
todo el rango estudiado (700ºC-1200ºC) y es especialmente remarcable hasta 1000ºC 
en aquellos cermets con un mayor contenido en Ta. 
• La oxidación de los cermets se extiende por la fase cementante intermetálica, donde 
ocurre la oxidación preferencial primero de Ti y seguidamente de Ta, para continuar 
atacando a las partículas cerámicas de carbonitruro. La presencia de zonas oxidadas 
en donde coexisten las fases rutilo y α-Co sugiere que es el Co la última especie a 
oxidarse en el cermet. 
• La zona afectada por la oxidación puede dividirse en tres regiones. Una externa 
completamente oxidada y relativamente compacta, aunque se observan algunas 
oquedades formadas por la coalescencia de porosidad, en donde coexisten los óxidos 
de cobalto, de titanio-tántalo (estructura rutilo) y de Ti-Co (titanatos) en distinta 




proporción que depende de la temperatura y composición del cermet. Una segunda 
zona de degradación interna con mayor porosidad, donde coexisten las fases rutilo y 
α-Co, como consecuencia de la oxidación completa de las partículas cerámicas y la 
preferencial de la fase intermetálica. Y, finalmente, el frente de oxidación 
propiamente dicho que tiende a progresar hacia el interior del cermet por la fase 
cementante. Al aumentar el contenido en Ta se reduce de manera considerable la 
zona externa compacta oxidada y especialmente la zona de degradación interna. 
• Para los cermets con bajo o nulo contenido en Ta, la oxidación progresa con más 
rapidez originando óxidos de Co (CoO y Co3O4), que se concentran en la superficie 
oxidada del cermet, y de Ti-Ta de estructura rutilo (TixTa1-xO2). A medida que 
aumenta la temperatura de oxidación, estas fases en contacto reaccionan dando lugar 
a distintos titanatos (Co2TiO4, CoTiO3 y CoTi2O5), rompiéndose la capa externa de 
óxido de cobalto y apareciendo en superficie la fase con estructura rutilo. Los 
titanatos con un mayor contenido en Ti se observan en los cermets donde la 
oxidación ha progresado más, como consecuencia del empleo de una mayor 
temperatura. 
• Al aumentar el contenido en Ta, se observa que la formación de los titanatos ocurre a 
menor temperatura e incluso sin observarse la formación previa de los óxidos 
simples de cobalto. Estos titanatos que se localizan también en la superficie, se 
mantienen en ella incluso a alta temperatura. Esta tendencia a formar titanatos 
cuando se incrementa el contenido en Ta puede deberse al aumento de la reactividad 
de la fase rutilo como consecuencia de la sustitución de Ti4+ por Ta5+. 
• El aumento de la resistencia a la oxidación al incrementarse la sustitución de Ti por 
Ta, es el resultado de una menor tendencia a oxidarse del Ta frente al Ti y a la 
formación de una capa de titanato muy compacta que obstaculiza la difusión del 



















8.1. Conclusiones generales. 
• La técnica mecanoquímica denominada reacción de auto-propagación inducida 
mediante energía mecánica (MSR, Mechanically induced self-Sustaining Reaction) 
permite el desarrollo de cermets basados en soluciones sólidas de carbonitruros de 
metales de transición y puede integrarse con facilidad en el proceso pulvimetalúrgico 
empleado para ello. La técnica MSR permite, partiendo de los elementos que forman 
parte del cermet, sintetizar el material por un proceso simple y reproducible, en lugar 
de la técnica habitual de reducción carbotérmica de óxidos de los metales de 
transición. 
• Los cermets basados en soluciones sólidas de carbonitruro de Ti y Ta como fase 
cerámica y Co como fase cementante han sido desarrollados por dos metodologías 
distintas que se diferencian en el proceso de síntesis mecanoquímica empleado para 
la obtención del material en polvo. En un primer caso, la síntesis de la cerámica y el 
mezclado con la fase cementante se realizó simultáneamente durante el proceso 
MSR. En el segundo caso, la fase cerámica se sintetizó previamente mediante MSR y 
se mezcló con la fase cementante en una segunda etapa de molienda. 
• La variación en el proceso de síntesis induce, tras el sinterizado, diferencias 
importantes en la microestructura de la fase carbonitruro. En la metodología de una 
etapa de molienda, se obtiene una microestructura core-rim que puede definirse 
como inversa formada por fenómenos de disolución-reprecipitación, donde el core es 
una solución sólida TixTa1-xCyN1-y más rica en Ta y de composición próxima a la de 
partida y el rim también una solución sólida pero enriquecida en Ti. En los cermets 
desarrollados mediante la metodología de dos etapas de molienda, se obtienen 
cermets sin microestructura core-rim, observándose una mayor proporción de 
partículas cerámicas crecidas por fenómenos de coalescencia. 
• En ambos casos, se obtuvieron cermets con una fase cementante constituida por 
compuestos intermetálicos de estequiometrías 1:1 (TixTa1-xCo) y 1:2 (TixTa1-xCo2) 
pertenecientes al sistema Ti-Ta-Co, en lugar de Co. En la metodología en una etapa 
de molienda, la fase intermetálica se forma durante la síntesis por MSR, mientras que 
en la de dos etapas de molienda se obtiene tras el proceso de sinterizado. 




• Las propiedades mecánicas de estos cermets está marcadas por la formación de estos 
compuestos intermetálicos actuando como fase cementante. Las propiedades 
mecánicas de estos compuestos, frágiles y poco dúctiles, alejadas del 
comportamiento metálico, hacen que los cermets posean propiedades más 
características de cerámicas monolíticas. Presentaban especialmente una baja 
tenacidad y una deficiente resistencia a la fractura. 
• La introducción de grafito como aditivo induce durante el sinterizado una 
disminución de la disolución de las partículas cerámicas, dando lugar a la formación 
de fases cementantes dúctiles (TixTa1-xCo3 y α-Co) y, con ello, un aumento 
sustancial de la tenacidad y resistencia a la fractura de los cermets. La adición de 
boro permite retirar Ti y Ta de la fase cementante mediante la formación de diversos 
boruros de Ti y Ta, mejorándose sólo ligeramente la tenacidad de los cermets. 
• La presencia de Ta en los cermets basados en soluciones sólidas produce una mejora 
sustancial de la resistencia a la oxidación, de forma que pueden considerarse incluso 
aplicaciones que requieren temperaturas de hasta 1000ºC. La menor tendencia a 
oxidarse que posee el Ta frente al Ti y la formación de capas superficiales no porosas 
de titanatos (CoTixTa1-xO3, Co2TixTa1-xO4 y CoTixTa2-xO5) que se mantienen estables 
a alta temperatura, dificultando la difusión de oxígeno hacia el interior de la muestra, 
son las causantes del mejor comportamiento frente a la oxidación. 
 
8.2. Perspectivas de futuro. 
• El éxito en la obtención de cermets basados en soluciones sólidas de carbonitruros de 
Ti y Ta mediante MSR, abre la posibilidad de extender el desarrollo de este tipo de 
materiales hacia composiciones más complejas que puedan incluir mezclas de 
distintos carbonitruros complejos o incluso carbonitruros de tres o más elementos de 
los metales de transición de los grupos IV y VB de la tabla periódica, Ti, Zr, Hf, V, 
Nb y Ta. 
• Ante la controversia existente sobre la idoneidad de la existencia o la ausencia de la 
microestructura core-rim, la posibilidad de obtener estos cermets con ambas 
microestructuras, permitirá realizar estudios más precisos a escala microscópica del 




que se puedan extraer conclusiones sobre la influencia de la interfase core-rim en el 
comportamiento mecánico de la fase carbonitruro y por consiguiente del material. 
• Tanto la adición de grafito como de boro se han revelado eficaces a la hora de evitar, 
por dos mecanismos distintos, la presencia de los metales de transición disueltos en 
la fase cementante que pueden dar origen a la formación de compuestos 
intermetálicos. Resulta de interés explorar la adición conjunta de ambos aditivos, 
buscando un beneficio doble, ya que sería posible obtener al mismo tiempo fases 
dúctiles cementantes, que mejorarían la tenacidad de fractura, y fases cerámicas tipo 
diboruros de refuerzo, que permitirían mantener o incluso mejorar la dureza. 
• El excelente comportamiento frente a la oxidación a altas temperaturas de los 
cermets conteniendo Ta hace interesante realizar un estudio de la evolución de las 
propiedades mecánicas con la temperatura de estos cermets con el fin de determinar 
con exactitud la temperatura máxima de aplicación. 
• Queda claro que la presencia de los compuestos intermetálicos como fase 
cementante, invalidan a los cermets para usos convencionales de mecanizado. Sin 
embargo, se ha mostrado en estudios previos el buen comportamiento tribológico de 
las fases intermetálicas, por lo que sería interesante estudiar en detalle las 
propiedades tribológicas de estos cermets y sus posibles usos en aplicaciones que 
requieran principalmente resistencia frente al desgaste. 
• Por último, teniendo en cuenta las propiedades mecánicas tan dispares que poseen los 
cermets con compuestos intermetálicos duros y aquéllos con compuestos y 
aleaciones dúctiles, parece interesante desarrollar cermets con ambos tipos de fases, 
mediante una modificación de la metodología empleada que podría denominarse de 
“Doble Cermet”, consistente en la adición de cobalto sobre un cermet que ha sido 
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